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Resumen.

En esta tesis se empled la técnica de aleado mecéanico para producir una serie de aleaciones
multicomponentes. Se partio desde un sistema binario, combinando en porcentaje equiatomico
Al, Co, Cr, Cu, Fe, Mo, Ni y Ti. Los tiempos de molienda fueron 0, 10, 20 y 30 h, utilizando un
molino de alta energia. Las muestras con tiempo de molienda de 10 h fueron seleccionadas para
someterlas a un proceso de sinterizacién convencional a 1200 °C durante 3 h en vacio. De esta
manera se obtuvieron muestras consolidadas, todas conteniendo una base de Ni-Co-Al-Fe,
combinando Cr, Cu, Mo y Ti para dar lugar a la formacién de 8 aleaciones multicomponentes:
NiCoAlFeCu, NiCoAlFeCuCr, NiCoAlFeCuCrTi, NiCoAlFeCr, NiCoAlFeTi, NiCoAlFeTiCr,
NiCoAlFeMo y NiCoAlFeMoCr. Los cambios estructurales y microestructurales debido al aleado
mecanico, asi como los ocurridos en los productos sinterizados, fueron estudiados mediante
difraccién de rayos X y microscopia electrénica. Los patrones de difraccion de rayos X revelaron
la presencia de una mezcla de fases nanocristalinas con estructuras BCC y FCC en los productos
molidos. En los productos sinterizados, se observo la formacion de fases diferentes para cada
sistema, que depende en gran medida de los elementos de aleacion. La dureza de las muestras
consolidadas fue evaluada mediante la prueba de microdureza Vickers. Los valores promedio de
la microdureza indicaron que las aleaciones con mayor dureza son las que contienen Mo,
NiCoAlFeMoCr con 980 + 83 HV seguida de NiCoAlFeMo con 915 + 71 HV. Después del
proceso de sinterizacion, los elementos de aleacion no se distribuyeron homogéneamente y
formaron diferentes regiones observadas en la microestructura representativa. Por microscopia
electronica de barrido se observo la formacion de al menos dos fases en cada aleacion, asi como
la presencia de finos precipitados, algunos en escala nanométrica. Ensayos de nanoindentacion
fueron llevados a cabo para identificar los valores de las propiedades mecéanicas locales de las
fases individuales formadas en las aleaciones multicomponentes de estudio, que dependen
fuertemente de la composicion quimica, la cual fue determinada mediante microscopia electronica
de transmision. Se identifico una solucion sélida BCC tipo Fe de alta dureza, que se encuentra
presente en todas las aleaciones sinterizadas, la cual contiene altas concentraciones de Ni, Al y
Co; sin embargo, se observé en algunas aleaciones la formacion de soluciones solidas del tipo

tetragonal que alcanzan mayores valores de dureza.



Abstract.

The mechanical alloying technique was employed to produce series of multi-component systems
alloys. It started from a binary system, combining in equiatomic percentage Al, Co, Cr, Cu, Fe,
Mo, Ni and Ti. Milling times were 0, 10, 20 and 30 h, and experiments were performed in a high
energy ball mill. Samples with milling time of 10 h were selected and subjected to a conventional
sintering process at 1200 °C for 3 h in vacuum. A total of 8 consolidated multi-component systems
were obtained, all of them containing a base of 4 elements (Ni, Co, Al and Fe) and combining Cr,
Cu, Mo and Ti: NiCoAlFeCu, NiCoAlFeCuCr, NiCoAIFeCuCrTi, NiCoAlFeCr, NiCoAlFeTi,
NiCoAlFeTiCr, NiCoAlFeMo y NiCoAlFeMoCr. The structural and microstructural changes due
to mechanical alloying process, as well as those in the sintered products were studied by X-ray
diffraction and electron microscopy. X-ray diffraction patterns revealed the presence of a mixture
of nanocrystalline solid solutions with BCC and FCC structures in as-milled products. In the
sintered products, a different response in the formation of phases for each system is observed,
which strongly depends of the alloying elements. The hardness of the consolidated samples was
evaluated by Vickers microhardness testing. The average microhardness values indicate that
greater hardness alloys are those containing Mo, NiCoAlFeMoCr with 980 + 83 HV followed by
NiCoAlFeMo with 915 + 71 HV. After sintering, the alloying elements were not uniform
distributed and different regions were observed in the representative microstructure. Scanning
electron microscopy observations show the formation of at least two phases in each alloy, and the
presence of fine precipitates, some of them in nanoscale. Nanoindentation tests were conducted
to identify the values of the local mechanical properties of the individual phases formed in the
studied alloys, which strongly depend on the chemical composition, which was determined by
transmission electron microscopy. A high hardness BCC Fe-type solid solution, with high Ni, Al
and Co content, was identified in all sintered samples. Nonetheless, in some alloys the formation
of solid solutions with tetragonal structures is observed. The tetragonal solid solutions reach the

greatest hardness values.



1. Introduccion.

Las aleaciones metalicas se basan principalmente en un elemento mayoritario y contienen
cantidades menores de otros elementos para promover un mejor desempefio mecanico. En la
metalurgia tradicional es bien sabido que la adicion de multiples elementos mayoritarios provoca
la formacion de compuestos intermetalicos y microestructuras complejas, haciendo su analisis
méas complicado. Ademés las propiedades mecénicas de estas aleaciones decrecen con la

presencia de la fragilidad tipica de los compuestos intermetéalicos.

Los sistemas multicomponentes (SM) fueron desarrollados por Yeh y colaboradores en 2004 [1].
Con al menos 5 elementos en composicion equiatdbmica o cercana a la equiatomica, se espera que
estas aleaciones posean excelentes propiedades como elevada dureza, ductilidad y estabilidad
térmica a altas temperaturas. Esto se debe a la tendencia por formar soluciones sélidas en vez de
compuestos intermetalicos por la alta entropia de mezcla [2-5]. Uno de los principales pardametros
que afectan las propiedades microestructurales y mecénicas de los SM es su composicion quimica.

El sistema AICoCrCuFeNi ha sido el SM mas estudiado en la Ultima década. Se ha determinado
experimentalmente que cada elemento aleante, con estructura cristalina, radio atdmico y punto de
fusion propios, tiene un efecto directo sobre las propiedades fisicas y quimicas de la aleacion. Se
ha reportado que las adiciones de Cu (FCC), elemento de gran ductilidad, favorecen la plasticidad
en los SM [6], mientras que las propiedades mecanicas como la dureza, son beneficiadas
principalmente por la adicion de Al (FCC), que aungue es un elemento con bajo punto de fusion,
baja dureza y elevada ductilidad, favorece el endurecimiento en los sistemas multicomponentes
por ser formador de una fase del tipo BCC [1]. Por otra parte, se espera que las caracteristicas del
Cr (con estructura BCC, alto punto de fusion, alta dureza y baja ductilidad) tengan un efecto
positivo sobre la dureza de los SM [7]. Cabe destacar que el efecto de elementos como Ti y Mo

en SM ha sido escasamente reportado.

La mayoria de los estudios reportados sobre SM involucran una ruta liquida de procesamiento,
fundicion por arco y vaciado, solidificacion rapida, entre otras [8-10]. Rutas de procesamiento
en estado sélido no han sido profundamente empleadas en el estudio de sistemas

multicomponentes. El aleado mecanico (AM), proceso en estado solido, ha sido ampliamente
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reconocido como una ruta de procesamiento para producir materiales nanocristalinos con

propiedades inusuales [11], y es una ruta alterna para producir sistemas multicomponentes.

Esta investigacion esta enfocada en sintetizar diferentes sistemas multicomponentes equiatdomicos
mediante aleado mecanico, variando la composicion quimica. El efecto de los elementos aleantes
(Cr, Cu, Mo y Ti) y los parametros del procesamiento sobre la evolucion estructural y
microestructural de las aleaciones tanto molidas como consolidadas seran reportados y discutidos,

asi como los resultados de microdureza y nanoindentacién de las aleaciones consolidadas.



2. Antecedentes.

Las aleaciones tradicionales estan compuestas de uno o dos elementos principales con adiciones
menores de otros elementos para modificar sus propiedades. La teoria de la metalurgia tradicional,
basandose en los diagramas de fases binarios y ternarios, sugiere que multiples elementos aleantes
en una aleacién pueden conducir a la formacion de varios compuestos con microestructuras
complejas, como los compuestos intermetélicos con propiedades mecéanicas pobres debidas a la
fragilizacion, ademas de que hacen a las aleaciones dificiles de procesar y complejas de analizar.
Sin embargo, soluciones sélidas de varios elementos tenderan a ser mas estables debido a su alta
entropia de mezcla. Siguiendo la hipétesis de Boltzmann sobre la entropia y los sistemas
complejos, el cambio de entropia configuracional por mol ASconf, durante la formacién de una
solucidn sdlida a partir de n elementos en fracciones equimolares, puede ser calculada mediante

la siguiente ecuacion:

Asconf = —klnw =

1
—R (1/111“ 1/n+ 1/n1n 1/n+ ---1/n1r1 1/n) = —R lng =Rlnn

donde k es la constante de Boltzmann, w es el nimero de caminos de la mezcla, y R es la constante
de los gases: 8.314 J/Kmol. Como resultado, por ejemplo, la AScon para aleaciones equimolares
con 3, 5, 6, 9 y 13 elementos, es 1.10R, 1.16R, 1.79R, 2.20R y 2.57R, respectivamente. Sin
embargo, considerando otras contribuciones positivas como la vibracional, electronica y
aleatoriedad de momento magnético, la entropia de mezcla para las aleaciones equimolares es
mayor que la calculada. Esto indica que la tendencia hacia ordenar y segregar se disminuira con
la alta entropia de mezcla. Por lo tanto, serd preferente la formacion de soluciones sélidas de
multiples elementos en vez de los compuestos intermetalicos, excepto por aquellos compuestos

con elevados calores de formacion: dxidos, carburos, nitruros, siliciuros [1].

Este paradigma de la formacién de compuestos complejos a partir de maltiples elementos

principales ha sido roto por el desarrollo de los sistemas multicomponentes, mejor conocidos



como aleaciones de alta entropia (aleaciones HE por sus siglas en inglés), propuestas por Jien-
Wei Yeh et al. [1], las cuales fueron llamadas asi para no quitar el mérito que tiene la alta entropia

de formacion sobre las soluciones solidas.

Basandose en el efecto de entropia de mezcla, Yeh y sus colaboradores establecieron dividir las
aleaciones en tres grupos: aleaciones de baja entropia, las cuales son las aleaciones tradicionales;
las aleaciones de media entropia, que contienen de 2 a 4 elementos como aleantes principales; y
aleaciones de alta entropia, son aquellas que consisten de al menos cinco elementos principales.
El efecto de la alta entropia es la preferencia de los sistemas por la formacidn de soluciones solidas
desordenadas, el cual se encuentra principalmente en las aleaciones de alta entropia y con menos
impacto en las aleaciones de media entropia. Es sabido que la estabilidad de las fases afecta

directamente su microestructura y propiedades [12].

Los sistemas multicomponentes (SM) estan formados por al menos 5 elementos principales en
composicion equiatomica o cercana a ésta, cada elemento constituyente puede estar en una
concentracion entre 5 y 35 % atdmico [2]. De manera experimental se investigd que la alta
entropia de mezcla de estas aleaciones favorece principalmente la formacion de soluciones solidas
con estructura simple del tipo FCC y/o BCC [3, 5, 13]. Las soluciones sélidas con mdltiples
elementos principales son mas estables que los compuestos intermetalicos a elevadas
temperaturas, debido a las grandes entropias de mezcla [14]. La alta entropia de mezcla puede
significativamente reducir la energia libre, y esto disminuye la tendencia al ordenamiento y
favorece la formacion de aleaciones mas estables con mudltiples elementos principales,

especialmente a alta temperatura [15].

Es sabido que cuando el elemento principal tiene una alta solubilidad, la resistencia de la solucién
puede incrementar debido a la existencia del endurecimiento por solucién. Conforme la cantidad
de elementos de aleacion aumenta, normalmente se forman compuestos intermetélicos en la
aleacion debido al limite de solubilidad de la aleacion, lo cual conlleva a aumentar la resistencia
junto con la presencia de fragilizacion. Sin embargo, se sabe que el nimero de intermetalicos
incrementa al principio en funcién del nimero de componentes, pero disminuye después de cuatro

elementos [16].



Se piensa que en los SM, los compuestos intermetalicos estan ausentes existiendo una solucion
solida que puede poseer una estructura FCC, o una estructura BCC o una mezcla de ambas FCC
+ BCC [17].

La energia libre de Gibbs esta definida como G = H — TS, donde H es la entalpia, S es la entropia,
T es la temperatura absoluta. De acuerdo a la Termodinamica, las fases con menor G se formaran
permanentemente. Si la entalpia es constante, las fases con mayor entropia tendran la menor
energia de Gibbs. La entropia de una fase de solucién sélida es mucho mayor que la de un
intermetalico, la primera es mas aleatoria, mientras que la segunda es mas ordenada. Como
resultado, la energia libre de Gibbs de una fase de solucion solida es méas baja que la de un
intermetalico, y de esta manera la solucion solida tendra preferencia por ser formada. Este efecto

de entropia es mayor para las aleaciones de alta entropia (SM) [18].

Al haber surgido como un nuevo tipo de materiales avanzados, los sistemas multicomponentes
han ido cobrando més atencion entre la comunidad cientifica. Con un adecuado disefio en la
composicion de los SM, estos pueden poseer prometedoras propiedades que los colocan como
potenciales candidatos para aplicaciones donde se requiere de resistencia mecanica, ductilidad,
ademas de estabilidad térmica, y resistencia al desgaste y a la oxidacion. Esto abre un nuevo
campo de investigacion en el area de materiales metélicos. Aunado a esto, la tecnologia de
recubrimientos puede expandir la aplicacion de estas aleaciones, ya que pueden ser empleadas
como peliculas funcionales y barreras de difusién [19], donde una alta dureza y resistencia

mecanica y al reblandecimiento a elevadas temperaturas son requeridas.

Varios sistemas de aleaciones multicomponentes han sido explorados en la ultima década y, en
principio, la mayoria de los sistemas reportados contenian Cu. El Cu tiende a segregarse en la
frontera de grano y mejora la plasticidad de aleaciones de alta entropia [13, 20]. La aleacién de
alta entropia AICoCrCuFeNi ha sido la mas ampliamente estudiada en la década pasada [15, 20].
Los elementos de aleacion, con diferentes estructuras cristalinas, afectaran las microestructuras y
las propiedades de las aleaciones formadas. Sin embargo, aun no esta clara la relacion entre la

estructura de los elementos aleantes y la de los SM.



Se ha reportado que aleaciones del tipo Co—Ni—Al, cercanas a la composicion equiatdmica, poseen
un prometedor potencial como materiales de alta temperatura debido a su baja densidad, elevado
punto de fusion y excelente resistencia a la corrosion, ademas de una buena ductilidad a
temperatura ambiente [21, 22]. Por otra parte, adiciones de Fe a una aleacion Ni-Al mejoran la
plasticidad a temperatura ambiente, pero no asi el esfuerzo de cedencia [23].

Dentro del area de los SM se han estudiado sistemas equiatomicos [24, 25], sistemas cercanos a
los valores equiatomicos, y variando el porcentaje de uno o varios de los elementos
constituyentes, como el Cu [6, 26], Al [5, 27-31], Ti [32, 33], Co [8, 34], y en menor grado se ha
reportado sobre el efecto de otros elementos como Cr [35], Ni [36-38] y Mo [39, 40], en relacién

al comportamiento microestructural y estructural [19, 24, 41-51].

Incluso, bajo la premisa de que las adiciones menores de otros elementos, como el C en los aceros
y en las superaleaciones, mejoraran ciertas propiedades especificas de las mismas, en los SM
también existe literatura, aunque muy escasa, reportando el efecto de la adicion de otros elementos
en cantidades menores, como el C que al actuar como atomo intersticial beneficia el endureciendo
los SM después de tratamiento térmicos [20], o el Nb, cuya adicién promueve la resistencia a la

compresion y la dureza [52].

Los sistemas multicomponentes han sido reportados no s6lo como materiales propensos a la
formacion de soluciones sdlidas, sino también involucran la formacién de nanofases. Los
materiales nanocristalinos son ensambles de blogues de tamafio nanométrico constituidos de
componentes cristalinos e intercristalinos, y las fracciones volumétricas de ambos constituyentes

son los que generan propiedades inusuales en los materiales nanocristalinos [53].

En la mayoria de las investigaciones, los sistemas multicomponentes han sido procesados por
rutas liquidas: fundicion convencional y colada, fundicidn por induccion, solidificacidn rapida.
Otras técnicas empleadas en menor grado han sido por recubrimiento laser [54], aleado mecanico
[4, 14, 28, 49, 55-58] y algunas de ellas sintetizadas mediante sinterizacion asistida por plasma
(SPS, por sus siglas en inglés) [59-62]



El aleado mecanico (AM) es una técnica de procesamiento de polvos que permite la produccion
de materiales quimica y estructuralmente homogeéneos, partiendo de mezclas de polvos
elementales. Este proceso fue desarrollado por Benjamin [63], es un proceso de molienda de alta
energia en estado solido que puede transformar elementos puros en aleaciones por la accion
repetida de fractura y soldadura en frio, bajo continuo impacto del medio de molienda. Las
particulas de polvo quedan atrapadas entre las bolas que chocan durante la molienda y sufren una
deformacion, soldadura o fractura, dependiendo del comportamiento mecanico de los
componentes de la mezcla de polvo. Dos de sus principales ventajas es que se pueden sintetizar
materiales a escala nanomeétrica, y la solubilidad se ve extendida. Si se emplea el aleado mecéanico
para la fabricacibn de SM, éstos pueden resultar en aleaciones microcristalinas, sub-
microcristalinas o incluso nanocristalinas, con lo que sus propiedades mecanicas pueden verse
incrementadas [17, 57, 64].

Los sistemas multicomponentes exhiben alta dureza que varia ampliamente de acuerdo a los
contenidos de los elementos que las componen. Algunas de estas aleaciones conservan sus altos
niveles de dureza incluso después de un recocido a 800°C [44]. Se sabe que las fases del tipo
BCC son las que favorecen el endurecimiento de estas aleaciones, mientras que las fases FCC

mejoran la ductilidad.

Se han reportado resultados de propiedades magnéticas [65-67], eléctricas [68], electroquimicas
[69, 70], resistencia a la corrosion [39, 71-73], al desgaste [9, 30, 74-76], comportamiento a la
oxidacién [77]; propiedades mecanicas de tension [78-80], compresion [81], tenacidad [82],
dureza [10, 83, 84] y desempefio mecanico después de tratamientos térmicos a elevada
temperatura [85, 86]. Sin embargo, existen pocos reportes publicados sobre ensayos de

nanoindentacién o propiedades nanomecénicas en SM [41, 87].



2.1 Justificacion.

El sistema AICoCrCuFeNi es una de las aleaciones multicomponentes méas investigadas en la
ultima década y posee atractivas propiedades. Ni, Co y Fe son elementos que se utilizan como
elementos base en las superaleaciones, las cuales son de interés en aplicaciones ingenieriles por
su excelente desempefio mecanico, resistencia mecanica a elevada temperatura y ademas de
resistencia a la corrosion. Forman parte de la mayoria de los sistemas multicomponentes
reportados. Aungue el Al es un elemento de bajo punto de fusion y muy ductil, se ha estudiado
ampliamente su efecto en los SM, y experimentalmente se ha determinado que beneficia las

propiedades mecanicas, al ser formador de una fase BCC.

Por otra parte, se ha reportado que el Cu no tiene beneficio sobre la dureza de los SM, pero
favorece la plasticidad; y aunque han sido pocos los estudios del efecto del Cr en los SM, se ha
reportado que no tiene un efecto significativo sobre la dureza de los sistemas multicomponentes,

aungue en ciertas proporciones puede mejorar la respuesta a la compresion.

El Cr es un elemento de elevado punto de fusion, con caracteristicas que mejoran la resistencia
mecanica y a la corrosion. El Ti y Mo son elementos que poseen radios atdbmicos semejantes al
aluminio, y poseen temperaturas de fusion elevadas. Estos tres elementos son empleados en
aleaciones metélicas de alto desempefio mecanico. Se ha reportado que el Ti mejora la resistencia
mecanica Y la ductilidad de los SM, mientras que investigaciones publicadas sobre efectos del Mo

SOn escasas.

La mayoria de las investigaciones sobre sistemas multicomponentes reportadas involucran el
procesamiento por via liquida. El proceso de aleado mecanico es una ruta alterna, poco empleada
en la produccidn de este tipo de aleaciones, y que ha ido cobrando mayor interés en los Gltimos
afios en las investigaciones de SM. Esta técnica tiene la ventaja de poder sintetizar facilmente

materiales nanocristalinos con propiedades inusuales.

Aunqgue a la fecha se han reportado ampliamente propiedades mecanicas de diversos sistemas

multicomponentes, mediante ensayos de tension, compresion, resistencia al desgaste, etc., existen
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muy pocos reportes sobre ensayos de nanoindentacion, y mas ain no hay reportes sobre la
determinacion de propiedades nanomecéanicas de las fases individuales que forman la

microestructura de los sistemas multicomponentes.

2.2 Hipdtesis.

Utilizando como punto de comparacién la aleacion equiatomica AICoCrCuFeNi, y variando la
composicion quimica en cuanto a la adicién de Cr, Cu, Mo y Ti, seran producidos mediante
aleado mecanico una serie de sistemas multicomponentes. Se espera determinar que el Cu
propiciara las propiedades mecéanicas mas bajas, que el Mo y Ti favoreceran el endurecimiento
de las aleaciones, y que la adicion de Cr si tiene un aporte positivo en el desempefio mecénico. El
efecto de estos cuatro elementos se vera reflejado en la formacion de soluciones sélidas multiples,
que podran presentarse en estado nanocristalino y que podran ser localmente evaluadas mediante

nanoindentacion.

2.3 Objetivo general.
Procesar mediante aleado mecénico sistemas multicomponentes del tipo Al-Co-Cr-Cu-Fe-Mo-
Ni-Tiy llevar a cabo su caracterizacion estructural y microestructural en funcion de los elementos

metalicos adicionados y caracterizacion mecanica mediante microdureza y nanoindentacion, para

conocer el efecto de la adicion de Cu, Cr, Mo y Ti sobre la dureza final del material consolidado.

2.4 Objetivos particulares.
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Producir mediante aleado mecanico tres grupos de sistemas multicomponentes:
NiCoAIFeCuCrTi, NiCoAIFeCrTi y NiCoAlFeMoCr y caracterizarlos estructural y
microestructuralmente mediante: difraccién de rayos X (DRX) y microscopia electronica
de barrido (MEB) y de transmision (MET).

Sinterizar los polvos aleados para obtener productos consolidados y realizar:

a) Caracterizacion estructural y microestructural (DRX, MEB y MET), para identificar
las fases formadas y el tipo de estructuras que posean.

b) Caracterizacion mecénica general mediante microdureza Vickers, y caracterizacion

mecanica de las fases individuales mediante nanoindentacion.

Comparar los sistemas y discutir el efecto que tienen los elementos aleantes sobre la

microstructura y propiedades mecénicas de las muestras consolidadas.
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3. Metodologia experimental.

Los sistemas multicomponentes a estudiar se plantearon en forma secuencial, iniciando desde un
sistema binario para su caracterizacion microestructural en la condicion de molidos. Aunque se
estudiaron los sistemas menores a 5 elementos (NiCo, NiCoAl, NiCoAlFe), consideradas
aleaciones tradicionales, cabe hacer mencidn que las aleaciones de SM a estudiar fueron 8, y todas
ellas parten de una aleacién cuaternaria equiatdbmica NiCoAlFe (AT-4) utilizada como base. Los
SM fueron divididos en tres grupos: el grupo I, con las aleaciones SM-1, SM-2 y SM-3,
conteniendo Cu, Cry Ti. El grupo 11, con tres aleaciones SM-4, SM-5 y SM-6, que contienen Cr
y Ti. El grupo I11, con las aleaciones SM-7 y SM-8, que contienen Cr y Mo. La identificacion de

los sistemas se muestra en la Tabla 1, en relacion a su composicion quimica (equiatomica).

Tabla 1
Identificaciébn de muestras de acuerdo a sus elementos aleantes.
Identificacion Aleacion
AT-2 NiCo
AT-3 NiCoAl
AT-4 NiCoAlFe
SM-1 NiCoAlFeCu
Grupo | SM-2 NiCoAlFeCuCr
SM-3 NiCoAIlFeCuCrTi
. SM-4 NiCoAlFeCr
Mult%g:ﬁgoaﬁentes Grupo II SM-5 NiCoAIFeTi
SM-6 NiCoAlFeTiCr
SM-7 NiCoAlFeMo
Grupo Il SM-8 NiCoAIFeMoCr

Polvos elementales de Al, Co, Cr, Cu, Fe, Mo, Ni y Ti con nivel de pureza mayor al 99% fueron
usados como materia prima. Estos polvos se mezclaron en composiciones equiatomicas (Tabla
1).

El proceso de aleado mecanico se realizd en un molino de alta energia (SPEX-8000M), bajo

atmosfera de argon para evitar la oxidacion excesiva de los polvos. El tiempo de molienda fue de
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10, 20 y 30 h; la relacién peso bolas/peso polvo fue alrededor de 5:1. Se utiliz6 metanol como

agente controlador del proceso (ACP), para evitar la aglomeracion excesiva de las particulas.

De los sistemas multicomponentes (> 5 elementos) se seleccionaron los polvos molidos durante
10 h, los cuales fueron compactados en frio en una prensa uniaxial, con una presion de 1.5 GPa;
posteriormente fueron sinterizados a 1200 °C en &mpulas de cuarzo cerradas al vacio, durante 3 h

y enfriados dentro del horno hasta la temperatura ambiente.

La distribucion de tamafio de particula de los productos aleados fue medida mediante el método
de difraccion y dispersion de laser utilizando un analizador de tamarfio de particula Mastersizer-
2000. Los polvos aleados fueron caracterizados mediante microscopia electronica de barrido
(MEB) en un microscopio JEOL JSM-5800LV vy los productos sinterizados se caracterizaron en
un microscopio electronico de barrido de emision de campo JEOL JSM-7401F, ambos equipados
con un espectrometro de dispersion de rayos X (EDS). Las observaciones microestructurales y de
composicion quimica de fases se realizaron mediante microscopia electrénica de trasmision
(MET) en un microscopio electronico de transmision de emision de campo JEOL JEM2200F con
corrector de aberracion esférica para STEM vy filtro omega. Las muestras para MET fueron
preparadas mediante el sistema de haz de iones focalizados (FIB) utilizando un equipo modelo
JEM-9320FIB con un sistema de manipulacién Omniprobe 200 nanomanipulator. Los analisis
de difraccion de rayos X (DRX) fueron llevados a cabo en un difractometro Panalytical X’Pert
PRO, con radiacion Cu Ko (A=1.5406 A). El paso y tiempo de adquisicién fueron de 0.01° and
260 s, respectivamente. Para los productos sinterizados, la prueba de microdureza Vickers se
realizd en un microdurometro CLEMEX modelo MMTX-7, con una carga de 200 g por un tiempo
de aplicacion de 10 s. Los ensayos de nanoindentacion fueron llevados a cabo en un equipo de
pruebas nanomecanicas Ubil, Hysitron, USA, utilizando una punta de diamante de piramide

triangular Berkovich.

Para la sintesis, caracterizacion microestructural y mecanica de los sistemas multicomponentes el

desarrollo experimental se esquematiza en la Fig. 1.
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Figura 1. Diagrama de pruebas experimentales para sintesis y caracterizacion de los sistemas
multicomponentes.
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4. Resultados.

Ha sido determinado que las aleaciones multicomponentes usualmente poseen una
microestructura con fases de estructuras simples del tipo FCC y/o BCC, siempre y cuando exista
una adecuada combinacion de los elementos y las cantidades en las que se presentan en dichas
aleaciones. Ocho elementos, Al, Co, Cr, Cu, Fe, Ni, Ti y Mo, con radios atomicos entre 0.124 y
0.146 nm, y temperaturas de fusion entre 660 y 2617 °C, involucrando tres tipos de estructura
cristalina, FCC, BCC y HCP, fueron usados para sintetizar las aleaciones de estudio en esta tesis
(Tabla 2).

;?:é?eiades béasicas a temperatura ambiente de los elementos metélicos seleccionados.
Elemento Ni Co Al Fe Cu Cr Ti Mo
Estructura cristalina FCC HCP FCC BCC FCC BCC HCP BCC
Radio atdmico (nm) 0.124 0.125 0.143 0.124 0.127 0.124 0.144 0.146
Parametro de red (nm) a 0.352 0.250 0.404 0.286 0.361 0.288 0.295 0.315

c 0.407 0.468
Temperatura de fusion (°C) 1453 1495 660 1538 1084 1875 1668 2617

La composicion elemental es un factor muy importante en el disefio de los SM, que
definitivamente afecta el comportamiento durante el aleado mecénico y sus propiedades
microestructurales, estructurales y mecanicas. Como se menciond anteriormente, se eligié una
base de cuatro elementos para las 8 aleaciones multicomponentes de estudio de este trabajo. Estos
elementos son Al, Co, Fe y Ni. Aunque el aluminio posee un punto de fusion relativamente bajo
en comparacion con el resto de los elementos en estudio, se ha identificado que su adicion tiene
un efecto considerable en la estructura y propiedades de los SM debido a su gran tamafio atomico
y su tendencia a ser formador de fases con estructura del tipo BCC [30, 43, 88]. Por otra parte, las
superaleaciones son aleaciones complejas de composiciones quimicas base Fe-Ni, base Ni y base
Co, las cuales poseen caracteristicas inherentes de alta tenacidad, elevado grado de
endurecimiento por precipitacion o solucion sélida y alta resistencia a la corrosion. Ademas, estos

tres elementos tienen un relativo alto punto de fusién, lo cual los hace buenos candidatos para
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sistemas multicomponentes, no sélo esperando un buen desempefio mecénico, sino también

resistencia a elevada temperatura y a la corrosion [89, 90].

Con el propdsito de conocer el comportamiento de los SM en estudio, este trabajo de tesis se
enfocO en primera instancia en analizar la evolucion microestructural de los sistemas
multicomponentes mediante la adicion de un elemento a la vez, sintetizandolas mediante aleado
mecanico, partiendo de un sistema binario. Los sistemas del binario al cuaternario ain no se
consideran SM por el nimero de constituyentes (< 5 elementos). Por otra parte, se encuentran los
sistemas multicomponentes quinarios, senarios y un heptanario. La caracterizacion mecanica se
realiz6 a los productos sinterizados mediante pruebas de microdureza y nanoindentacion, cuyos

resultados se describen al final de esta seccion.

4.1  Caracterizacion de polvos.

El resultado final de cualquier proceso de metalurgia de polvos involucra en primera instancia la
caracterizacion de los polvos. En los apartados 4.1.1 a 4.1.4 se presentan la descripcién general

de los resultados sobre caracterizacion microestructural y estructural de los polvos estudiados.

4.1.1 Composicion quimica de los polvos molidos.

La composicién quimica de los polvos molidos fue determinada mediante analisis MEB/EDS y
los resultados se presentan en la Tabla 3. Estos analisis semicuantitativos, con errores relativos
del orden de * 3%, son Utiles para conocer si las composiciones elementales estan cercanas a las
relaciones equiatomicas esperadas. Excepto por el aluminio, las desviaciones fueron alrededor del
3 % at. Se debe considerar que la produccion total de rayos X en un analisis EDS depende tanto
del nimero atémico del elemento que se esta detectando en la muestra como del voltaje de
operacion. Los elementos con menor numero atdbmico produciran un menor flujo de rayos X [91].
AUn asi es posible definir una buena homogeneidad quimica de los polvos aleados, incluso desde

el menor tiempo de molienda (10 h).
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Tabla 3

Composiciones nominales* y experimentales de los polvos molidos (% at.).

Aleacion _llempode . Co Al Fe Cu Cr Ti Mo
molienda (h)
0 *50.0  *50.0
AT-2 10 50.9 49.1
20 51.5 48.5
30 51.0 49.0
0 *33.3  *333  *33.3
10 36.3 35.7 28.0
AT-3 20 353 358 289
30 35.6 35.3 29.1
0 *250 *250 *25.0 *25.0
AT-4 10 25.1 27.6 22.0 25.3
20 24.6 27.8 22.3 25.3
30 23.3 27.5 23.3 25.9
0 *20.0 *20.0 *20.0 *20.0 *20.0
SM-1 10 19.2 23.2 16.8 21.6 19.2
20 21.7 23.6 9.1 21.9 23.8
30 21.5 23.5 9.6 21.8 23.5
0 *16.7  *16.7 *16.7 *16.7 *16.7 *16.7
SM-2 10 19.2 19.0 8.3 17.7 21.0 14.8
20 18.3 18.5 8.9 18.0 20.1 16.2
30 21.1 21.4 8.8 19.2 11.4 18.0
0 *143  *143  *143  *143 *143  *143 *143
SM-3 10 14.7 15.8 14.4 14.8 14.6 13.0 12.7
20 14.8 15.8 13.8 14.8 13.7 13.7 13.3
30 14.9 16.8 14.8 15.2 14.4 12.0 11.9
0 *20.0 *20.0 *20.0 *20.0 *20.0
SM4 10 19.6 20.7 17.5 20.6 21.5
20 21.0 22.0 15.6 21.8 19.5
30 19.9 23.0 14.7 21.7 20.7
0 *20.0  *20.0 *20.0  *20.0 *20.0
S-S 10 21.5 21.5 16.4 20.5 20.1
20 22.0 22.8 14.4 21.5 19.3
30 21.0 22.0 15.1 21.6 20.3
0 *16.7  *16.7 *16.7  *16.7 *16.7  *16.7
SM-6 10 17.9 18.5 13.0 18.2 17.0 15.4
20 18.0 18.8 12.7 175 16.5 16.5
30 18.5 19.4 13.0 16.3 16.4 16.5
0 *20.0 *20.0 *20.0 *20.0 *20.0
SM.7 10 21.0 22.6 17.6 21.7 17.1
20 21.4 21.7 17.7 21.9 17.3
30 21.6 22.0 17.6 21.6 17.3
0 *16.7  *16.7 *16.7  *16.7 *16.7 *16.7
10 18.0 18.8 13.9 18.4 16.0 15.0
SM-8
20 18.4 18.9 135 18.2 15.8 15.2
30 18.3 19.3 13.3 18.0 15.9 15.2
412 Morfologia y microestructura de los polvos molidos.
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La forma de un polvo se caracteriza por el contorno de superficie de las particulas individuales,
producto del proceso de manufactura que se empleo para fabricarlo. Micrografias representativas
de la morfologia de los polvos elementales puros se muestran en la Fig. 2. Se pueden observar
tamafios y morfologias distintas para cada elemento puro en la condicion de recibido. Formas
esféricas o redondeadas, como las del Cu, Ni y Al, promueven la soldadura en frio durante el
proceso de aleado mecanico, la caracteristica plastica del Cu y del Al mejoran la compactacion
en frio de los polvos. Particulas de forma irregular, de forma de hojuela, como lo son el Fe, Cry
Ti, son materiales que tienen mayor dureza, y son mas faciles de fracturar durante el proceso de
molienda, pero dificultan el proceso de compactacion y por ende el de sinterizacion.

50 um R ] %80 um . AL S 7 Moym N \ 50,5m

Figura 2. Morfologia de los polvos elementales: (a) Ni, (b) Co, (c) Al, (d) Fe, (e) Cr, (f) Ti, (g) Cu, (h) Mo.

El proceso de AM tiene un efecto importante sobre la morfologia de los polvos molidos. Las
caracteristicas mecanicas intrinsecas de los polvos iniciales, asi como su fraccion volumétrica,
afectan las caracteristicas de superficie de las particulas formadas. Durante el proceso de aleado
mecanico, primero las particulas se sueldan en frio para formar particulas de mayor tamafio en las
etapas tempranas de este proceso. Cuando se prolonga el tiempo de molienda, las particulas
aglomeradas que soldaron en frio, tienden a fracturarse y volver a soldar entre si. El repetido
proceso de soldadura y fractura de las particulas, facilita la difusion y el aleado de los diferentes
elementos metalicos en estas aleaciones. En la Fig. 3 se muestran micrografias de MEB de la

evolucion morfologica de las particulas de polvo de tres sistemas de aleaciones representativas

19



para todas las aleaciones de estudio. Las Figs. 3a-0, b-0, c-0 corresponden a las mezclas de los
polvos iniciales (0 h); es evidente que se trata de una mezcla de particulas de distintos materiales,
por la variacion en morfologia de las mismas. En los polvos molidos (Figs. 3-10, -20, -30), se
puede apreciar el efecto de la molienda sobre las particulas de polvo. Todas las particulas
adquieren una morfologia de superficie (forma y rugosidad) homogénea, tipicas del proceso de
AM. Mediante microanalisis MEB/EDS se pudo observar que la distribucion de composicién
quimica también es homogénea en las nuevas particulas formadas, cada una contiene todos los
elementos de aleacion, debido al efecto del aleado mecanico (Tabla 3). Ademéas se observa
variacion en el tamarfio de particula con respecto al tiempo de molienda. A tiempo de molienda
constante, la variacion en tamario de particula se debe al efecto de los elementos aleantes (Fig. 3).
Para tiempos de 10 y 20 h de molienda, las particulas tienen gran variacion en tamafio, observable
a simple vista. Cuando se alcanzan 30 h de molienda, en general para todos los sistemas, se

observa una menor dispersion en el tamafio de particula, es decir, mayor homogeneidad.

Figura 3. Micrografias de MEB, mostrando la evolucion de la morfologia de las aleaciones en polvo: a)
NiCoAlFe, b) NiCoAlFeCrTiy b) NiCoAlFeMo, con respecto al tiempo de molienda: -0, -10, -20 y -30 h.

4.1.3 Tamafio de particula de los polvos molidos.
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En las primeras etapas del aleado mecanico las particulas metalicas aun son lo suficientemente
blandas para aglomerarse entre si; el tamafio de particula aumenta debido a la incorporacion de
los componentes iniciales. Por lo general, se conduce a un refinamiento gradual de las particulas
por dos razones: se van endureciendo y porque se conduce hacia un estado de equilibrio del aleado
mecénico, entre el proceso de fractura y el de soldadura en frio. Para la determinacion del tamafio
de particula de los polvos molidos se utiliz6 un sistema de dispersion de laser.

Existen sistemas que resultan ser muy ductiles, como el caso de NiCoAlFe y NiCoAlFeCr (Fig.
4a). Sin embargo, aleaciones como NiCoAlFeTi, NiCoAlFeCrTi (Fig. 4b) exhiben el
comportamiento de reduccion continua de tamafio de particula durante el AM. En el caso de
aleaciones ductiles, el tamafio promedio de particula aumenta con el tiempo de molienda, es decir,
las particulas, incluso con el mayor tiempo de aleado mecanico, no disminuyen su capacidad de
deformarse sin fracturarse. Se hizo una medicion de tamafio promedio de particula de una muestra
del sistema NiCoAlFe molido durante 60 h, del cual s6lo se menciona, y se obtuvo un resultado
promedio de tamarfio de particula dos = 73.6 um. En vez de la reduccion del tamafio de particula

se aprecia una homogenizacién de estos tamafios (Fig. 3).

Por otra parte, sistemas como NiCoAlFeCu y NiCoAlFeMo (Fig. 4c) exhiben una reduccion de
tamafo de particula a las 20 h de AM, luego presentan un ligero incremento. Esto puede indicar
que al reducir el tamafio de particula, las particulas pequefias incrementan su resistencia a la
fractura y en vez de presentarse un comportamiento de disminucion de tamafio de particula, se

aprecia un incremento debido a la aglomeracion de las particulas pequefias.
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Figura 4. Gréficas de tamafio promedio de particula de los polvos molidos en funcién del tiempo de
molienda.

4.1.4 Evolucion estructural de los polvos molidos.

La técnica de difraccion de rayos X es muy Util para estudiar el comportamiento estructural de los
polvos metalicos aleados mecanicamente, tamafio de cristal, microtensiones y pardmetro de red
[11]. La Fig. 5 muestra la evolucion de los patrones de difraccion de rayos X Cu-Ka de los
productos molidos en funcion del tiempo de molienda de cuatro de los sistemas de estudio, cuyo

comportamiento resulta representativo para todas las aleaciones.

Se puede observar que el ancho del pico de mayor intensidad aumenta ligeramente con el tiempo
de molienda. El proceso de aleado mecanico ocasiona un decremento del tamafio de cristal; y por
otra parte, la deformacién de la red aumenta conforme aumenta el tiempo de molienda. En general,
hay tres posibles razones por las que puede aumentar la deformacion de la red. Desde el punto de
vista de la microestructura, se puede deber al efecto del desajuste de tamafios de los
constituyentes. Desde el punto de vista de la macroestructura existen dos razones: el aumento de

la fraccién de fronteras de grano y la deformacion mecéanica.
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Figura 5. Patrones de difraccion de las aleaciones: a) NiCo, b) NiCoAlFe, c) NiCoAlFeMo y d)
NiCoAlFeCuCr, con respecto al tiempo de molienda.

El primer patron de DRX de cada grafico de la Fig. 5 revela la presencia de picos de Bragg
caracteristicos de los elementos puros. Su intensidad decrece rapidamente con el tiempo de
molienda. Los picos de difraccion de los elementos puros desaparecieron por completo a las 10 h
de molienda, emergiendo picos que son alusivos a la formacion de una mezcla de soluciones
solidas FCC + BCC, similar para todas las aleaciones de estudio, pero en distintos valores de 26

conforme a la adicién de elementos.
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Para todos los casos, los picos observados en los productos molidos, desde 10 h de molienda, son
picos ensanchados que sugieren una transformacion de mezcla de polvos iniciales
microcristalinos (0 h) a soluciones sélidas de polvos nanocristalinos (10, 20 y 30 h). A través de
observaciones en MET fue posible corroborar que el tamafio de cristal de los polvos molidos,
incluso después del mayor tiempo de molienda (30 h), permanece en nanoescala sin alcanzar un
estado de amorfizacion.

< 100cm 100%

CIMAV
nanotech Mexico

Figura 6. Micrografias de MET de la muestra en polvo NiCoAlFe después de 30 h de molienda: a la
izquierda imagenes de campo claro y contraste Z (modo STEM), y a la derecha imagenes (modo TEM)
de campo oscuro mostrando el tamafio de cristal en escala nanométrica.

4.2  Seleccion de polvos para preparacion de muestras consolidadas.

Una vez terminado el proceso de sintesis de los diferentes sistemas de aleaciones mediante aleado
mecanico, el siguiente paso consistidé en obtener productos consolidados a partir de la

compactacién en frio y subsecuente sinterizacion de los polvos molidos.

Una de las variables claves del proceso de AM es el tiempo de molienda. Este parametro tiene

efecto sobre la forma y tamafio de las particulas, sobre el tamafio de cristal y deformaciones de
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red, pero mas importante aun sobre la formacion de soluciones solidas. A partir de 10 h de
molienda, para todos los sistemas, los picos elementales desaparecieron y en su lugar emergieron
picos alusivos a la formacidn de soluciones sélidas. Como se observa en la Fig. 6, el tiempo de
molienda (10, 20 y 30 h) no tiene efecto significativo sobre la formacion de soluciones sélidas,
es decir, no existe una diferencia de fases formadas entre estos tiempos de molienda. Incluso
después del proceso de sinterizacion, la formacion de fases no se ve afectada por el tiempo de
molienda. Es por ello que se decidié seleccionar un tiempo de molienda y producir muestras

consolidadas para su caracterizacion estructural, microestructural y mecanica.

Se realizaron pruebas de compactacion variando las condiciones del proceso, la mayor
densificacion se alcanzé con una presién de 1.5 GPa, y se obtuvieron productos en verde de forma
cilindrica de 5 mm de diametro y 3 mm de espesor. Para el proceso de sinterizacion, las

condiciones dptimas para todos los sistemas fueron 1200 °C, durante 3 h en vacio.

La densidad se midi6 a los productos en verde y a los sinterizados, utilizando un picnémetro con
flujo de nitrogeno. En la Fig. 7 se presenta una grafica de la densidad teorica del sistema
NiCoAlFeCu, en funcion del tiempo de molienda, con el fin de comparar la diferencia en
porcentaje de densidad tedrica después del proceso de consolidacion en caliente. Solo se
presentan los resultados de una de las aleaciones, ya que son representativos para todos los
sistemas de aleaciones estudiados, en lo que respecta a la tendencia observada en relacién al
tiempo de molienda. Todos los sistemas aleados mecanicamente exhibieron un ligero incremento
de la densidad después del proceso de sinterizacion a 10 h de molienda. Sin embargo, la densidad

de las muestras sinterizadas fue menor conforme se aument6 el tiempo de molienda.
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Figura 7. Gréfica de la densidad tedrica del sistema NiCoAlFeCu en muestras en verde y sinterizadas con
respecto al tiempo de molienda.

Para corroborar los resultados de densidad, se realizaron observaciones al microscopio electronico
de barrido de las secciones transversales pulidas de las muestras sinterizadas. Se pudo constatar

que el grado de porosidad aument6 conforme aument6 el tiempo de molienda; un ejemplo se

presenta en la Fig. 8.

Figura 8. Imagenes de MEB de la aleacion NiCoAlFeCuCr sinterizada en vacio a 1200 °C durante 3 h en
relacién al tiempo de molienda: a) 10, b) 20y ¢) 30 h.

Dentro de la compactacion en frio, una de las variables que afectan en gran medida la densidad
del producto en verde, es la morfologia de las particulas de los polvos. Para todas las muestras

fue posible observar que después del aleado mecénico, las particulas tendian a adoptar una

26



morfologia irregular y mas aplanada, a mayor tiempo de molienda (30 h). Ademas, la distribucion
de tamafios de particula fue mé&s amplia, encontrandose con particulas muy pequefias que no
favorecian la compactacion (Fig. 3). Con esto, la densidad de los productos en verde fue menor
al aumentar el tiempo de molienda; este hecho pudo también deberse en gran medida a los
esfuerzos residuales generados en el material durante la deformacion mecénica inherente del
procesamiento. Es sabido que polvos trabajados en frio, como en el caso de los aleados
mecanicamente, exhiben una alta densidad de dislocaciones [11, 92], las cuales tienen gran

influencia sobre la respuesta tanto a la compactacion como a la sinterizacion de dichos polvos.

Por otro lado, cualquier polvo metalico adsorbe gases y vapor de agua de la atmésfera durante su
almacenamiento. Dicha adsorcion puede llevar a la formacion de 6xidos, que interfieren en la
compactacién y sinterizacion del material, incluso pueden permanecer después de la
consolidacion en caliente. La cantidad de los contaminantes aumenta al disminuir el tamafio de
particula y con el aumento de la reactividad quimica de la superficie [92]. En la Fig. 9 se presentan
imagenes de MET de la seccidn transversal de la aleacion NiCoAlFeCuCr. Mientras que en el
MEB so6lo se aprecia una serie de poros, mediante observaciones en MET fue posible identificar
que los “poros” estan llenos de esferas nanométricas (Fig. 9b), identificadas como éxidos de
aluminio, tal como se muestra en los resultados de MET/EDS (Fig. 9c). La presencia de Ga se
debe a la preparacién de la muestra mediante FIB, y la concentracion elevada de Cu es debida a

que se utilizé una rejilla de Cu como soporte.

De acuerdo a los resultados de difraccion de rayos X, en los que no se observan diferencias
significativas en la formacidn de fases con respecto al tiempo de molienda, y considerando que la
densidad disminuye con el tiempo de molienda, se decidio seleccionar los polvos molidos durante

10 h, para obtener productos sinterizados.
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Figura 9. Imagenes de MET (modo STEM) en campo oscuro de la aleacion NiCoAlFeCuCr sinterizada: a)
microsestructura representativa, b) oxidos esféricos observados dentro de los poros. c) Tabla con los
resultados MET/EDS de la zona dentro de un poro.

4.3  Caracterizacion de los polvos seleccionados (10 h de molienda).

En esta seccion se presentara con mas detalle los resultados de la caracterizacion de las aleaciones

molidas, pero Gnicamente se abordaran los polvos molidos durante 10 h.

4.3.1 Influencia de la composicion quimica en el tamafio de particula para los polvos

molidos durante 10 h.

En una masa de polvos, aunque todos ellos hayan sido preparados de la misma manera, tendran
la misma forma pero no exactamente el mismo tamafio. Por consiguiente, se tendra que tratar con
distribuciones de tamafio de particula durante la caracterizacion de polvos. Las curvas de
distribucion de tamarfio de particula relacionan el tamafio de particula con la fraccion volumétrica
de polvo correspondiente con ese tamafio [92]. En la Fig. 10 se presentan las curvas de
distribucion del tamafio de particula en funcidn de la composicion, para muestras molidas durante
10 h.
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Fue importante presentar los resultados de distribucion de tamafio de particula desde el sistema
binario NiCo, ya que este sistema posee un tamafio medio de particula que excede
significativamente a los demas (do.s = 77.1 um). Durante las primeras etapas del aleado mecéanico
es comun que las particulas adquieran formas de hojuelas, sin embargo existen sistemas que aun
a etapas largas de AM conservan esta forma. El sistema NiCo exhibio particulas con esta
morfologia, por lo que tienen el mayor didmetro observado y medido. Al adicionar Al se
disminuyd la presencia de particulas en forma de hojuelas, los didmetros de particula medidos
fueron menores y se obtuvo un valor dos de 12.7 um. Las curvas para los sistemas binario y
ternario son unimodal y bimodal, respectivamente. El aluminio esta favoreciendo la reduccion de
tamafio de particula, al cambiar su forma. En el caso de la muestra NiCoAlFe, el valor medio de
particula dos es 11.0 um, la curva de distribucion de tamafio de particula es unimodal, presentando
un sesgo positivo en valores ligeramente superiores a 100 um. Este efecto puede deberse a la

presencia de particulas de Fe, que de origen poseen tamarios que oscilan entre 50 y 100 pm.

Con las adiciones de Cu el valor de dos presenta un valor mayor (27.2 um) comparado con el
sistema cuaternario. Particulas de diferentes formas y diferentes tamafios promueven la adhesién
entre ellas. De igual modo, la adhesion se ve favorecida por la presencia de materiales dictiles y
de bajo modulo de elasticidad; en este caso, tal efecto puede atribuirse al Cu. Las adiciones de Cr
favorecen la presencia de una distribucion bimodal bien definida, con un valor de do.s = 23.0 um
y se presentan particulas aglomeradas en el orden de ~1500 um. La presencia de Ti incrementa el
valor del tamafio promedio de particula en casi 50% (do.s = 33.9 um) con respecto a la aleacion
NiCoAlFeCuCr.

Las aleaciones NiCoAlFeCr, NiCoAlFeTi y NiCoAlFeTiCr tienen valores dos de 22.77, 14.48 'y
24.24 um, respectivamente. Al eliminar el Cu, las aleaciones presentan una reduccién ligera de
tamafios de particula. Para la aleacion con Cr, la disminucion es menor a 1 um, para la aleacion
con Cr-Ti, es menor a 10 um. Las curvas de distribucion de las aleaciones NiCoAlFeCr y
NiCoAIlFeCrTi presentan curvas con sesgos positivos en un intervalo cercano a 150 um, mientras
que la aleacion NiCoAlFeTi exhibe un comportamiento bimodal, con aglomerados de particulas

alrededor de 450 pm.
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Figura 10. Curvas de distribucién de tamafio de particula de los polvos aleados después de 10 h de
molienda.

Las aleaciones NiCoAlFeMo (dos = 25.31 um) y NiCoAlIFeMoCr (dos = 18.15 um) presentan
curvas de distribucion bimodales, siendo atribuible a que el Mo, en estado de recibido posee el
menor tamafio de particula del resto de los elementos puros (Fig. 2). El efecto del Cr se observa
en la disminucion de tamafio de particula. EI Mo y el Cr son elementos que en estado puro exhiben
alta dureza. Durante el AM las particulas experimentan un alto endurecimiento por deformacion,
disminuyendo de esta manera su ductilidad debido a la acumulacién de esfuerzos internos. Estos
materiales presentan una deformacion plastica mayor que otros elementos, asi, la decrecer su

ductilidad se presenta una mayor reduccion del tamafio de particula.

4.3.2 Microestructura y homogeneidad quimica de los polvos molidos durante 10 h.
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El efecto del aleado mecénico sobre la microestructura es un aspecto importante, el cual puede
ayudar a entender el comportamiento de cada elemento durante el procesamiento. Las
caracteristicas microestructurales de particulas individuales representativas de la seccion
transversal pulida de los polvos molidos se muestran en la Fig. 11. En todos los casos se observa
una microestructura laminar, formada por el continuo efecto de la soldadura en frio y la fractura;

esta es una caracteristica tipica de los materiales aleados mecanicamente [11].

Al tiempo de 10 h de molienda, las particulas individuales alcanzaron una composicion quimica
relativa a la de la mezcla de los polvos iniciales, sin embargo, se observan laminillas finas y
gruesas con alta concentracion de ciertos elementos que no se disolvieron por completo. La

homogeneidad quimica se analiz6 mediante microanalisis MEB/EDS puntuales y mapeos.

Fases de elevado contenido de Co no disueltas se observan en todas las aleaciones. Laminillas
delgadas de Fe no disueltas s6lo se observan en la aleacion NiCoAlFeTi, en el resto de las
aleaciones este elemento se distribuye homogéneamente. EI aluminio presenta poca disolucion en
la aleacion NiCoAlFeTi, en la cual se concentra en fases con microestructura semi-laminar de
alto contenido de Ti. Los microanalisis MEB/EDS mostraron que Ni y Cu se distribuyen

homogéneamente, a diferencia de Cr, Mo y Ti, los cuales se observan como regiones no disueltas.

Las aleaciones que contienen Mo son las que alcanzaron el mayor refinamiento laminar. Esto
puede ser causado por el tamafo inicial de las particulas de Mo (< 20 um), el cual es relativamente
menor que el de Cr (<50 um) y Ti (< 80 um). Ademas el Mo tiene una mayor dureza que el Cu,
Cry Ti, lo cual promueve el dominio de la fractura durante el AM y el incremento del refinamiento

laminar. Las aleaciones con Ti presentan las laminillas de mayor espesor (< 3 pum).
Es evidente que las menores disoluciones de los elementos, asi como la mayor cantidad de fases

presentes con distinta composicion dispersas dentro de una microestructura laminar gruesa la

exhiben las aleaciones que contienen Ti.
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Figura 11. Micrografias de MEB de la microestructura de la seccion transversal de los polvos molidos (10
h): a) NiCoAlFe, b) NiCoAlFeCu, ¢) NiCoAlFeCuCr, d) NiCoAlFeCuCrTi, e) NiCoAlFeCr, f) NiCoAlFeTi, g)
NiCoAIlFeTiCr, h) NiCoAlFeMo y g) NiCoAlFeMoCr.

4.3.3 Caracteristicas estructurales de los polvos molidos después de 10 h de molienda.

Los patrones de DRX de los polvos molidos en funcion de la composicion quimica se presentan
en la Fig. 12. Como se menciond anteriormente, un decremento drastico de la intensidad de los
picos de difraccién se observd después de 10 h de molienda. La desaparicion total de los picos
elementales se relaciona con la formacion de soluciones sélidas. Solamente los picos de difraccion

de mayor intensidad de dichas soluciones sélidas se observan claramente a las 10 h.

En las aleaciones NiCoAlFe, NiCoAlFeCu, NiCoAlFeCuCr, NiCoAlFeCuCrTi, NiCoAlFeCr,
NiCoAlFeTi y NiCoAlFeMo se observa claramente una mezcla de fases FCC y BCC. Las
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aleaciones NiCoAIFeTiCr y NiCoAlFeMoCr sdlo exhiben la presencia de fases del tipo BCC. En
las aleaciones NiCoAlFeCu y NiCoAlFeCuCr se favorece la formacion de fase FCC, mientras

que en el resto de las aleaciones predomina la presencia de fase BCC.
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Figura 12. Patrones de DRX de los polvos molidos durante 10 h. Se muestra la evolucidn estructural en
funcion de la composicion quimica.

La evaluacion de los tamafios de cristal de los polvos molidos, mediante el método de DRX
utilizando la féormula de Sherrer, indica que las aleaciones son nanocristalinas. El tamafio de

cristal, microtensiones y paramétro de red son reportados en la Tabla 4.

Tabla 4
Caracteristicas estructurales de los polvos molidos durante 10 h.

33



Aleacién Parédmetro de red (nm)  Tamafo de cristal (nm)  Deformacion de red

(%)

BCC FCC BCC FCC BCC FCC
NiCoAlFe 0.287 0.356 53 -- 1.828 --
NiCoAlFeCu 0.288 0.362 -- 7.1 -- 1.431
NiCoAlFeCuCr 0.288 0.363 -- 7.0 -- 1.441
NiCoAlFeCuCrTi 0.288 0.367 6.8 -- 1.455 --
NiCoAlFeCr 0.287 0.354 10.9 -- 0.944 --
NiCoAlFeTi 0.288 0.441 5.6 10.3 1.738 1.264
NiCoAlFeCrTi 0.288 - 10.0 - 1.023 -
NiCoAlFeMo 0.314 0.353 17.6 4.9 0.675 1.990

0.314 - 16.5 - 0.715 -

- - No se pudo calcular midiendo el ancho de pico.

De acuerdo a los valores de pardmetro de red, todas las aleaciones exhiben una fase BCC del tipo
Fe, a excepcion de la aleacion NiCoAlFeMo, cuya fase BCC es del tipo Mo; y la aleacion
NiCoAlFeMoCr es la Gnica que posee dos fases BCC, una del tipo Fe y otra del tipo Mo.

Respecto a las fases FCC, las aleaciones que poseen Cu exhiben la presencia de una fase FCC del
tipo Cu, la aleacion base NiCoAlFe y las aleaciones de SM NiCoAlFeCr y NiCoAlFeMo tienen
picos correspondientes a una fase FCC del tipo Ni; la aleacion NiCoAlFeTi es la unica que
presenta un comportamiento distinto al resto de las aleaciones en cuestion de la formacién de fase

FCC, la cual corresponde a una del tipo Al.

Ni y Cu acttiian como formadores de fase FCC, mientras que Fe, Cr y Mo son formadores de fases
del tipo BCC. Aungue en investigaciones anteriores se ha reportado que el Al (FCC) es un
formador de estructura del tipo BCC, en la aleacion NiCoAlFeTi el Al promueve la formacion
de una solucion sélida del tipo FCC, con un parametro de red muy cercano al del Al puro.

4.4  Caracterizacion microestructural y estructural de las muestras sinterizadas.

Las muestras consolidadas s6lo corresponden a sistemas multicomponentes, dejando de lado las

aleaciones que contienen menos de 5 elementos.
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La microestructura de equilibrio de las muestras sinterizadas fue investigada mediante
microscopia electronica de barrido y de transmision (MEB y MET). La distribucion elemental
obtenida mediante analisis de mapeos MEB/EDS revelan que después del proceso de
sinterizacion, los elementos de aleacion no se distribuyen homogéneamente, sino que tienden a
concentrarse en regiones preferenciales y cristalizando en nuevas fases, con diferente
composicion quimica. Las muestras para observacion en MET se prepararon con un equipo de
haz de iones focalizados (FIB). Con un espesor de muestra < 100 nm es posible reportar las

composiciones quimicas de las fases con bajo nivel de error, menor al 1%.

Los pardmetros de red de las fases formadas en los productos sinterizados fueron calculados a

partir de la posicion de sus picos.

441 Aleaciones del grupo I: NiCoAlFeCu, NiCoAlFeCuCr y NiCoAlFeCuCrTi.

De los sistemas multicomponentes estudiados que contienen Cu y han sido fabricados por via
liquida, se ha reportado que el Cu tiende a segregarse en las fronteras de grano [3]. Esto coincide
con las microestructuras del grupo de aleaciones sinterizadas que contienen Cu, cuyas imagenes
en MEB se muestran en la Fig. 13. Los detalles microestructurales se observan mejor en las
imagenes de MET de la Fig. 14. En las tres aleaciones cristaliza una fase del alto contenido de
Cu. El Cu tiene una alta entalpia de mezcla positiva con Co, Cr, Fe; mientras que con el Ni y Al

tiene una entalpia positiva menor [15].

Las Figs. 13a y 14a muestran la microestructura de la aleacion NiCoAlFeCu. Se observan dos
fases principales, la primera esta compuesta por una matriz de alto contenido de Fe, Co y Ni, y
bajo contenido de Al y Cu, con precipitados nanométricos ricos en Cu (Tabla 5), con forma de
placas ordenadas en angulos paralelos y perpendiculares formando una microestructura tipo
canasta (zona A). La segunda fase (zona B) consta de una matriz oscura de composicion
equiatémica de Fe-Co-Ni, cuya principal diferencia con la matriz de la primera fase es que

aumenta ligeramente el contenido de Al mientras disminuye el de Cu. En la segunda fase los
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precipitados se presentan en menor cantidad y diferente forma, son redondeados y brillantes, con

alto contenido de Cu.

La microestructura de la aleacion NiCoAlFeCuCr es muy similar a la aleacion anterior (Fig. 13b),
una fase clara (zona A) con matriz de alto contenido de Fe, Cr y Co, medio contenido de Ni y
bajo contenido de Al y Cu, con precipitados en forma de placas de alto contenido de Cu. A
diferencia de la aleacion anterior, los precipitados son mas largos y estan mas separados entre si.
La segunda fase (zona B) es una de matriz oscura con alto contenido de Ni, Al y Co, media
concentracion de Fe y baja concentracion de Cu y Cr. Los precipitados también son redondeados
pero de menor tamafio que los de la aleacion anterior. El efecto de la adicion de Cr se evidencia
con la formacion de una tercera fase (zona C) oscura sin precipitados, de alto contenido de Cr (>

80 % at.) y contenidos muy bajos de Ni, Al y Cu, menores al 2 % at.

El Ti vuelve méas compleja la microestructura. En la Fig. 13c se muestra la microestructura de la
aleacion NiCoAlFeCuCrTi, observandose cuatro fases. La zona A es una matriz oscura de alto
contenido de Fe y bajos contenidos de Al y Ti, con precipitados en forma de placas delgadas de
alto contenido de Cu. En las dos aleaciones anteriores la misma microestructura de placas claras
inmersas en una matriz oscura es observada, pero el espaciamiento y tamafio de dichos precitados
es mayor conforme se adicionan mas elementos (Cr y Ti). La zona identificada como B tiene alto
contenido de Ni, Co, Ti y medio contenido de Al, bajas concentraciones de Cu y Cr fueron
detectadas. La zona C tiene alto contenido de Cr, Fe y Co, y muy baja concentracion de Al y Ni.
Por Gltimo, la zona D es una fase de elevado contenido de Cu y concentracion media de Ni, el Ti

no se detecta.

De acuerdo a los diagramas de fases binarios, el Cu tiene una solubilidad sélida muy limitada con
el Fe, Co y Cr, y es probable que ésta sea la causa principal de la compleja microestructura
observada. Zhou et al. [6] atribuyen mejora en la plasticidad de los SM a las adiciones de Cu, por

lo que la contribucién mas importante del Cu en los SM es en las propiedades mecanicas.
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Figura 13. Micrografias de MEB de las muestras consolidadas: (a) NiCoAlFeCu, (b) NiCoAlFeCuCr vy (c)
NiCoAIFeCuCrTi. Temperatura de sinterizacién 1200 °C, tiempo de sinterizacion 3 h.
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Figura 14. Micrografias de MET (modo STEM) de las muestras sinterizadas: (a) NiCoAlFeCu, (b)
NiCoAIFeCuCr y (c) NiCoAlIFeCuCrTi. Imagenes en contraste Z se muestran en la parte superior, en la
parte inferior, imagenes en campo claro.

Los valores de entalpias de mezcla para los pares Ti con Ni y Al son altamente negativos, lo que
promueve que se combine el Ti ya sea con Al o con Ni [93]. Los sistemas multicomponentes
tienen la tendencia a formar soluciones solidas aleatorias en vez de intermetalicos o fases

complejas, pero también se espera que se formen algunos compuestos con alta entalpia de
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formacion como son dxidos, carburos y nitruros [18]. En la aleacion NiCoAIlFeCuCrTi se observa
la presencia de pequefios precipitados redondeados de alto contenido de Ti. Sin embargo, en las
tres aleaciones de este grupo se pudo identificar que también se forman oxidos de aluminio en
forma de esferas en escala nanomeétrica, sobre todo en las regiones de los poros. La composicion

quimica de cada una de las fases de las aleaciones que contienen Cu se reportan en la Tabla 5.

Tabla 5
Composicién quimica de las soluciones sélidas de las aleaciones sinterizadas del grupo |, de acuerdo a

analisis TEM/EDS.

% at.
Ni Co Al Fe Cu Cr Ti

Aleacion Fase Estructura

A

Matriz  FCC tipo Ni 2524 2922 579 3229 7.46
Precip. tipo placa  FCC tipo Cu 1581 13.76 6.12 14.76 49.55

SM-1 B
Matriz  BCC tipo Fe 26.88 2854 11.83 2821 454

Precip. FCC tipo Cu 1331 322 469 3.30 75.48
redondeados

A
Matriz  FCC tipo Ni 1413 2577 350 3029 3.32 22.99
Precip. tipoplaca FCCtipoCu  19.69 921 956 944 4599 6.11

SM-2 B _ .
Matriz BCCtipo Fe 3325 19.46 2553 12.33 659 2.83
Precip. _ 26.41 1552 2053 10.00 23.82 3.72

redondeados

C BCC tipo Cr 158 4.47 — 9.04 0.84 84.07
A

Matriz  FCC tipo Ni 1569 1537 3.78 2524 19.05 18.66 2.22
Precip. tipo placa  FCC tipo Cu 1065 266 657 381 7403 230 -

SM-3 B BCC tipo Fe 2464 2371 1573 6.99 433 3.27 21.34
C Tetragonal tipo  6.35 14.61 0.90 2758 166 46.37 2.52
CoCr
D FCC tipo Cu 1376 160 6.97 277 7343 147 -

En el patron de DRX del sistema NiCoAlFeCu (Fig. 15a) se observa la formacion de dos
soluciones sdlidas (SS) del tipo FCC con parametro de red similar. El de la fase indicada como
FCC1 tiene un valor de 0.361 nm vy el de la fase FCC2 de 0.359 nm. También se observa una

solucion solida con estructura BCC y parametro de red de 0.286 nm.
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Con laadicion de Cr, se observa un patron de difraccion con una mezcla de fases similar al sistema
anterior, con dos SS del tipo FCC y una del tipo BCC. Sin embargo, la intensidad del pico
principal de la SS BCC es notoriamente menor, en relacion con el sistema quinario. Los
parametros de red para las fases del sistema que contiene Cr son de 0.362, 0.359 y 0.287 nm para

las fases indicadas en la figura 6b como FCC1, FCC2 y BCC, respectivamente.

De acuerdo al patrén de difraccion de la Fig. 15c¢, se observan dos fases con estructura FCC, dos
fases del tipo BCC, una de ellas ordenada, y una quinta fase que no corresponde a una estructura
cubica. Las fases FCC1 y FCC2 tienen parametro de red de 0.362 y 0.360 nm, respectivamente.
La fase BCC ordenada (BCC-O) tiene un pardmetro de red de 0.292 nm, y el de la segunda fase
BCC es 0.304 nm. La quinta fase presenta picos de difraccion con valores 26 aproximados de
46.00, 46.98 y 48.18. Algunos autores la reportan como fase y-NiCoCr [56], 0 como fase
tetragonal CoCr [32, 56] y el pico con valor de 36.2 grados en 26 de la Fig. 15c lo sefialan como
perteneciente a una fase del tipo Ti>Ni [32]. Sin embargo, mediante difraccion de electrones en
MET se obtuvo un resultado cualitativo que corrobora la presencia de una fase con estructura
tetragonal. Se utilizo el método de refinamiento Rietveld para identificar esta fase, se encontrd
que los picos de difraccion corresponden a una fase con estructura similar a la o-CoCr, de acuerdo

a la tarjeta ICSD 102316, obteniendo pequefias diferencias con el sistema aislado CoCr [94].
La técnica de DRX esta limitada al porcentaje en volumen de las fases presentes, por lo que los

precipitados observados mediante microscopia no son detectados en los patrones de DRX debido

a que probablemente se encuentran en cantidades menores al 2 % [41].
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Figura 15. Patrones de DRX de las muestras sinterizadas a) NiCoAlFeCu, b) NiCoAlFeCuCr y c)
NiCoAIFeCuCrTi.

En la Tabla 6 se reportan las caracteristicas estructurales de las fases presentes de las muestras
sinterizadas que contiene Cu. Se puede observar que la mezcla de fases y los parametros de red
son muy similares entre las aleaciones NiCoAlFeCu y NiCoAlFeCuCr. El parametro de red de
las fases identificadas como FCC1 corresponde a una fase del tipo Cu puro, mientras que la FCC2
corresponde a una del tipo Ni puro. El parametro de red de las fases BCC de estas dos aleaciones
corresponde con el tipo BCC del Fe puro. Al agregar Ti, el parametro de red de las fases FCC
aumenta ligeramente. La fase BCC ordenada (BCC-O) tiene un parametro de red de 0.292 nm,
similar al reportado para una aleacion Ali1.1(TiVCrMnFeCoNiCu)ss.9 que exhibe una fase FCC (a
=0.367 nm) y una BCC (a =0.293 nm) [31].
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Tabla 6
Caracteristicas estructurales de muestras sinterizadas del grupo |, a partir de los patrones de DRX.

Parametro de red Tamario de cristal  Deformacion de red

Aleacién Fase

(nm) (hm) (%)
NiCoAlFeCu FCC1 0.361 53.4 0.264
FCC2 0.359 53.5 0.262
BCC 0.286 53.7 0.254

NiCoAlFeCuCr FCC1 0.362 -- --
FCC2 0.359 107.0 0.163
BCC 0.287 26.8 0.435
NiCoAlFeTiCuCrTi FCC1 0.362 65.8 0.226
FCC2 0.360 85.4 0.191
BCC-O 0.292 65.9 0.225
BCC 0.304 77.4 0.210

- - No se pudo calcular midiendo el ancho de pico.

4.4.2 Aleaciones del grupo I1: NiCoAlFeCr, NiCoAlFeTi y NiCoAlFeTiCr.

Mediante microanalisis MEB/EDS e imagenes de contraste de nimero atomico (Fig. 16) se pudo
identificar que la microestructura de cada una de las tres aleaciones consolidadas de este grupo
tiene tres fases. Ademas, también se presentan imagenes de MET de las aleaciones sinterizadas
(Fig. 17).

La aleacion NiCoAlFeCr (Figs. 16a y 17a) muestra una fase oscura discontinua (A) que tiene un
contenido alto de Ni, Co y Al, contenido medio de Fe y contenido bajo de Cr (< 4 % at.). Las
otras dos fases observadas son una fase gris redondeada (C) inmersa en una fase brillante y
continua (B); ambas tienen contenido bajo de Al y difieren principalmente en el contenido de Ni

y Cr, la B tiene mayor contenido de Ni, mientras que la C posee mayor concentracion de Cr.

La microestructura representativa de la aleacion NiCoAlFeTi se muestra en las Figs. 16b y 17b.
Consiste de una fase continua (A) con bordes de grano bien definidos y composicidén quimica
cercana a la equiatémica (Tabla 7), excepto por el contenido de Ti, que es menor al del resto de

los elementos. La zona B es una fase brillante con contenido alto de Co y Fe. Precipitados
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redondeados oscuros (C) estan compuestos principalmente de Ti (> 90 % at.) y se localizan

principalemnte en la seccion intergranular de la zona A (Fig. 17c).

La microestructura de la aleacion NiCoAIFeCrTi (Figs. 16¢ y 17c) es muy similar a la observada
en la aleacion NiCoAlFeCr. La zona A es una fase oscura continua de contenido alto de Ni, Co,
Ti y Al, contenido medio de Fe y el Cr esta en bajas concentraciones menores al 4 % at. (Tabla
7). La fase B es clara, discontinua, con alta concentracién de Cr y Fe, media de cobalto, y
contenido bajo de Ni, Ti y Al. Mientras que la fase C es de tonalidad ligeramente mas oscura que
la fase B e inmersa dentro de ésta, tiene contenido alto de Cr, Fe, Co y Ni y contenido medio de
AlyTi.

CIMAV SE_ SEM_COMPO 100KV X5( 1pm CIMA EM COMPO  10.0k X5000 WD 8.0mm Tur CIMAV SE EM COM 100KV X5,06 3 Omi 1um

Figura 16. Micrografias de MEB de los productos sinterizados: (a) NiCoAlFeCr, (b) NiCoAlFeTi y (c)
NiCoAlFeCrTi. Temperatura de sinterizacion 1200 °C, tiempo de sinterizacion 3 h.

La fase identificada como C de la muestra NiCoAlFeCr, tiene una composicién quimica similar
a lazona C de la muestra NiCoAlFeCuCrTi. De acuerdo a los patrones de difraccion de electrones

de MET se pudo corroborar que también es una fase tetragonal del tipo o-CoCr.

Ademas de las fases y sus composiciones reportadas en la Tabla 7, observaciones en MET fueron
usadas para identificar la formacion y tamafio de precipitados durante el proceso de sinterizacion.
Se pudo identificar la presencia de fases con tamafios del orden de unas cuantas micras y otras
mas pequefias a una micra (Fig. 17), hubo un crecimiento de grano significativo después del
proceso de sinterizacion, sin embargo observaciones a mayores magnificaciones (Fig. 18) revelan

que el tamafio de los precipitados mas finos esta en el orden de nanémetros.
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Figura 17. Micrografias de MET (modo STEM) de las muestras sinterizadas: (a) NiCoAlFeCr, (b)
NiCoAlFeTi y (c) NiCoAlFeTiCr. Im4genes en contraste Z se muestran el parte superior, en la parte
inferior, imagenes en campo oscuro.

Tabla 7
Composicién quimica de las soluciones solidas formadas en las aleaciones sinterizadas del grupo I, de
acuerdo a andlisis MET/EDS.

% at.
Ni Co Al Fe Cr Ti
A  BCCtipo Feordenada 38.46 19.02 26.01 13.12 3.39

Aleacion Fase Estructura

NiCoAIlFeCr B FCCtipo Ni 16.01 24.68 3.30 27.63 28.38
C  Tetragonal tipo CoCr  6.30 20.47 3.20 2259 47.44
A BCCtipo Feordenada 23.34 24.23 16.53 24.03 11.87
NiCoAlFeTi B  FCCtipo Al 729 23.02 245 65.26 1.99
C HCP?? 120 114 184 1.26 94.55
A BCCtipo Feordenada 2591 22.73 1873 8.74 3.86 20.03
NiCoAlFeTicr B  Tetragonal tipo CoCr 497 1325 1.02 33,51 4598 1.26
C BCC2 17.86 17.97 1251 1945 20.85 11.35
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Figura 18. Imagenes de MET (modo STEM) mostrando la formacion de precipitados nanocristalinos en
las muestras sinterizadas: a) NiCoAlFeCr, b) NiCoAlFeTi y c) NiCoAlFeTiCr.

En las tres aleaciones del grupo Il se observé la formacion de nanoparticulas oscuras de éxido de
aluminio, las cuales estan dispersas de manera no uniforme sobre la microestructura; ademas, en
las aleaciones que contienen Ti presentan formacion de laminillas delgadas de alto contenido de

Fe (Fig. 18) y precipitados de elevada concentracién de Ti (Figs. 18 y 19).

m Electron image 1 s Tum . Al Kal ! Tum ! O Kal ! 1um y TiKa1

Fig. 19. Micrografia en MET de la aleacién NiCoAlFeTiCr y mapeos MET/EDS mostrando la composicion
quimica de los precipitados formados.

Los patrones de difraccion de rayos X de los productos sinterizados del grupo Il revelan la
presencia de fases cristalinas BCC y FCC, ademas de otras fases con diferente tipo de estructura
(Fig. 20). De acuerdo a las mediciones de los parametros de red (Tabla 8), la aleacion NiCoAlFeCr
tiene parametros de red de 0.358 y 0.287 nm para las fases FCC y BCC, respectivamente. Previas

investigaciones reportaron la misma aleacion equiatomica, pero producida mediante fundicion de
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arco, la cual s6lo posee una estructura BCC con pardmetro de red de ~ 0.287 nm [81, 86].
Contrario a la aleacion Alp3CoCrFeNi producida mediante fundicion en horno de induccion y
vaciado, con subsecuente tratamiento de envejecido a 900 °C, la cual exhibe una fase ordenada
del tipo B2 precipitada sobre una matriz FCC [78]. Ademas de las dos fases mencionadas FCC y
BCC, esta aleacion estudiada presenta un grupo de picos de difraccion que corresponden a una
fase tetragonal del tipo o-CoCr, como la reportada en este trabajo para la aleacion
NiCoAlFeCuCrTi.

La fase FCC de la aleacion NiCoAlFeTi tiene un parametro de red de 0.431 nm, mientras que la
fase BCC, la cual presenta reflexiones que corresponden con una fase ordenada, tiene un
parametro de red de 0.290 nm, similar a la fase BCC ordenada de la aleacion NiCoAlFeCuCrTi,
que se mencion0 anteriormente. La pequefia diferencia en el parametro de red puede ser atribuida

a la composicién y variacion en radios atomicos.

La aleacion NiCoAlFeTiCr posee dos estructuras de fase BCC, una de ellas ordenada, cuyos
pardmetros de red son similares a de las fases BCC observadas en la aleacion NiCoAlFeCuCrTi.
También exhibe la presencia de una fase del tipo o-CoCr, como las aleaciones NiCoAlFeCr y
NiCoAIFeCuCrTi.
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Figura 20. Patrones de difraccion de las aleaciones sinterizadas: a) NiCoAlFeCr, b) NiCoAlFeTi y ¢)

NiCoAlFeTiCr.

Tabla 8

Caracteristicas estructurales de muestras sinterizadas del grupo Il, a partir de los patrones de DRX.

Aleacién

Fase

Parametro de red Tamario de cristal

Deformacion de red

(nm) (nm) (%0)

NiCoAlFeCr ~ BCC-O 0.287 78.1 0.197
FCC 0.358 107.0 0.163

NiCoAlFeTi ~ BCC-O 0.290 35.7 0.350
FCC 0.431 4253 0.075
NiCoAlFeTiCr BCC 0.301 64.6 0.235
BCC-O 0.292 39.8 0.325

443

Aleaciones del grupo I11: NiCoAlFeMo y NiCoAlFeCrMo.
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La adicion de distintos elementos en los sistemas multicomponentes provoca la formacion de
microestructuras diversas. Imagenes de MEB de las microestructuras representativas de las
muestras que contienen Mo se presentan en la Fig. 21. Imagenes de MET se presentan en la Fig.

22. En ellas estan indicadas las fases a las que hace referencia la Tabla 9.

En la aleacién NiCoAlFeMo se observé una fase oscura (A) (Figs. 21a y 22a), la cual tiene un
alto contenido de Ni y Al, mientras que el contenido de Co y Fe se encuentran cerca de la
concentracion nominal, en esta fase la presencia de Mo es menor al 1 % at. en esta fase. La fase
B es preferentemente formada por Co y Fe, con medio contenido de Ni y baja concentracion de
Al y Mo. La fase brillante (C) tiene la mayor concentracion de Mo (~ 45 % at.), el Co y Fe estan
cerca a la composicién nominal, mientras que el Ni y Al se encuentran en concentraciones

menores al 10 % at.

La aleacion NiCoAlFeMoCr presenta 4 fases (identificadas por las letras A, B, C, D). La fase A
presenta un contenido alto de Ni y Al, contenido medio de Co y Fe, y bajas concentraciones de
Cry Mo (< 3 % at.). La fase B tiene contenido alto de Fe, Co y Ni, Cr en menor porcentaje, el Al
se encuentra en porcentaje menor al 8 %, mientras que tiene un contenido bajo de Mo (< 4 % at.).
Dos fases claras tienen alto porcentaje de Mo; la fase identificada como C tiene un contenido de
Mo mayor al 40 % at., contenido medio de Cr, Co y Fe, y contenidos bajos de Ni y Al. La fase D,
que también tiene contenido alto de Mo (~ 28 % at.), tiene concentraciones de Cr, Fe y Co
cercanas a la composiciones equiatomica, mientras que Ni y Al se encuentran en porcentajes

menores al 6 % at.

Durante el proceso de sinterizacion hubo un apreciable crecimiento de grano, sin embargo,
mediante las observaciones en MET se puede observar que el tamafio de grano es del orden sub-
micrometrico, ademas existe la presencia de precipitados nanomeétricos de 6xido de aluminio a lo

largo de toda la microestructura (Fig. 22).

47



CIMAV SE Sl SE  SEM 0 10.0kV  X10,000 WD 8.0mm 1um

Figura 21. Microestructura observada en los productos sinterizados: (a) NiCoAlFeMo y (b) NiCoAlFeMoCr.
Temperatura de sinterizacién 1200 °C, tiempo de sinterizacion 3 h.

CIMAV CIMAV
nanotech Mexico nanotech Mexico

Figura 22. Micrografias de MET (modo STEM) de la microestructura representativa de las muestras
sinterizadas: a) NiCoAlFeMo y b) NiCoAlFeMoCr. En la parte superior imadgenes en contraste Z, en la
parte inferior, en campo oscuro.
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Tabla 9
Composicién quimica de las soluciones soélidas formadas en las aleaciones sinterizadas del grupo lll, de
acuerdo a andlisis MET/EDS.

Aleacion Fase Estructura - %at

Ni Co Al Fe Mo Cr

A BCC tipo Fe 3494 1939 27.10 18.18 0.39

NiCoAlIEeMo B FCCtipo Ni 24.34 2835 7.02 3455 574

C  Tetragonal tipo CoMo 858 19.71 6.82 18.46 46.42
A BCC tipo Fe 38.44 14.00 33.22 11.43 0.47 245
B FCC tipo Ni 2047 2327 7.64 2711 381 17.70
NiCoAIFeMoCr ¢ Tetragonal tipo CoMo ~ 7.74 13.68 550 11.76 44.08 17.24
D  Tetragonal tipo CrFeMo 6.00 18.84 5.49 19.23 28.63 21.81

Los patrones de difraccion de las muestras sinterizadas muestran la presencia de fases del tipo
FCC y BCC, ademas de otras fases con estructura distinta (Fig. 23).

La aleacion NiCoAlFeMo estd compuesta de una fase FCC (del tipo Ni, anircc =0.352 nm) y una
fase BCC (del tipo Fe, are Bcc = 0.286 nm); poseen parametros de red de 0.360 y 0.287 nm,
respectivamente (Tabla 9). Ademas, se presentan otros grupos de picos que fueron identificados
como fases similares a las fases o-CoMo (tetragonal) y u-CoMo (rombohedral), de acuerdo a las
tarjetas ICSD 102541 y 102544, respectivamente [95, 96]. Fases similares han sido reportadas
previamente para sistemas multicomponentes que contienen Mo, después de haber sido tratadas

térmicamente [97, 98].

De acuerdo a los patrones de DRX, al agregar Cr (Fig. 23b) se mantiene la presencia de una fase
BCC y en menor grado se aprecian los picos de una fase FCC, ambas con parametros de red
similar a la aleacion sin Cr. Los picos de una fase del tipo o-CoMo también son observados. Hay
un grupo de picos que fueron identificados como una fase del tipo o~-CrFeMo (tetragonal), de
acuerdo a la tarjeta ICDD 00-009-0050.
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Figura 23. Patrones de difraccién de las aleaciones sinterizadas: a) NiCoAlFeMo y b) NiCoAlFeMoCr.

Tabla 10
Caracteristicas estructurales de muestras sinterizadas del grupo lll, a partir de los patrones de DRX.

Parametro de red Tamafo de cristal Microtensiones

Aleacion Fase (nm) (nm) (%)
NiCoAlFeMo BCC 0.287 40.9 0.312
FCC 0.360 475 0.287
NiCoAlFeMoCr BCC 0.287 23.5 0.485
FCC 0.359 -- --

- - No se pudo calcular midiendo el ancho de pico.

4.5 Microdureza de las muestras sinterizadas.

La prueba de dureza es una de las principales técnicas no destructivas usadas para determinar las
propiedades mecanicas de muestras consolidadas. Los especimenes sinterizados fueron
examinados mediante la prueba de microdureza Vickers, la cual es una de las técnicas mas simples
y féciles para determinar la tendencia de las propiedades mecanicas de las aleaciones de estudio
en relacion a la composicion quimica. De acuerdo a los resultados obtenidos de los valores

promedio de microdureza Vickers, de las ocho aleaciones evaluadas, la aleacion con mayor dureza
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es la NiCoAlFeMoCr (980 + 83 HV), seguida de la aleacion NiCoAlFeMo (915 + 71 HV). Los
resultados del ensayo de microdureza se presentan graficamente en la Fig. 24.
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Figura 24. Microdureza Vickers de las muestras sinterizadas.

Las aleaciones que contienen Cu son las que exhiben las menores durezas. Por las condiciones de
la prueba y del tamafio de las indentaciones se pudo conocer que para cada una de las tres
aleaciones que contienen Cu, los valores mas bajos de HV corresponden a las fases de alto
contenido de Cu. Zhou et al. [6] reportaron que para una aleacion CuxAlCoCrFeNiTigs, la adicion
de Cu disminuye ligeramente las propiedades mecanicas de la aleacion, pero favorece en gran
medida la ductilidad.

Para una aleacion AICoCrCuFeNi producida mediante fundicion por arco se report6 un valor de
microdureza alrededor de 400 HV [88]. Chen et al. [32] reportaron que al aumentar el contenido
de Ti en una aleacion AlosCoCrCuFeNiTix producida por fundicion de arco, se incrementd la
dureza, obteniendo un valor de 650 HV para la aleacion AlpsCoCrCuFeNiTi. Kao et al. [86]
reportaron una dureza de 484.0 £ 26 HV para una aleacién AICoCrFeNi producida por fundicién

por arco en vacio. Chuang et al. [9] investigaron aleaciones producidas por fundicion por arco,
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Alo2Co15CrFeNi1sTios Yy Alo2Co15CrFeNiysTi, las cuales exhibieron durezas de 487 £+ 5y 717
+ 13, respectivamente. Haciendo una comparacion entre aleaciones producidas por via liquida, de
composicion quimica similar a las de estudio, se puede apreciar que en la mayoria de los casos

los valores de dureza son superados por las aleaciones de colada.

Por otra parte, Fu et al. [60] reportaron una aleacién nanocristalina CoosFeNiCrTigs producida
por AM vy sinterizacion por plasma (SPS, por sus siglas en inglés) con un valor de dureza de ~
860 HV. Esta aleacion es ligeramente mas dura que la aleacion NiCoAlFeTi de este estudio.
Resulta importante enfatizar que aleaciones consolidadas mediante sinterizacion convencional
(como las de este estudio) siempre presentardn menores propiedades mecéanicas que aquéllas
sinterizadas mediante la técnica de SPS, debido a los pequefios tamafios de cristal obtenidos
mediante SPS, que a su vez se debe a las altas velocidades de calentamiento, a las rapidas

velocidades de enfriamiento y a la baja densidad de poros.

En lo que respecta a aleaciones multicomponentes que contengan Mo, existen pocas
investigaciones. Shun et al. [40] investigaron aleaciones CoCrFeNiMoy (x = 0, 0.3, 0.5, y 0.85,
en radio molar) por via liquida y encontraron que la dureza se incrementa con el contenido de Mo
de 135 a 420 HV. Por otra parte, la dureza de 400 HV de la aleacion Co15CrFeNi1sTiosM0o.1 ha
sido reportada y discutida [71, 99]. Incluso para aleaciones obtenidas por fundicion
MoTiVFeNiZr, MoTiVFeNiZrCo y MoTiVFeNiZrCoCr se reportaron durezas de 740, 760 y 850
HV, respectivamente [1]. La ruta de procesamiento es diferente y si se considera la desventaja del
grado de porosidad del sinterizado convencional, se puede justificar que se alcancen valores de
dureza menores para las aleaciones de estudio en comparacion con las producidas por via liquida.
Sin embargo, es evidente que la dureza de aleaciones con Mo reportadas con anterioridad son
menores a los de las aleaciones que contienen Mo de este estudio. Las estructuras nanocristalinas
obtenidas mediante el proceso de aleado mecanico, que permanecen en escala nanométrica aun
después del proceso de sinterizacion, tienen un efecto importante sobre los valores de dureza

obtenidos.

Para una mejor comprension de la influencia de la composicion quimica y microestructura sobre

las propiedades mecanicas de las aleaciones estudiadas, los resultados de microdureza Vickers de
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la Tabla 11 se presentan en forma ascendente, asi como la estructura de las fases de las que estan
compuestas, identificadas previamente mediante DRX y microscopia electronica.

Tabla 11
Microdureza Vickers de las aleaciones sinterizadas en relaciéon con las soluciones soélidas
formadas.

Estructura de las fases de soluciones sélidas

Aleacion formadas HV Desv. Est.
NiCoAlFeCu BCC1 + (FCC1 + FCC2) 261.4 314
NiCoAlFeCuCr BCC1 + (FCC1 + FCC2) + BCC (rica en Cr) 269.0 39.0
NiCoAlFeCr BCC1-O + FCC2 + Tetragonall 488.0 82.9
NiCoAlFeCuCrTi  BCC1-O + BCC2 + (FCC1 + FCC2) + Tetragonall 602.7 44.5
NiCoAlFeTiCr BCC1-O + BCC2 + Tetragonall 807.6 56.3
NiCoAlFeTi BCC1-O + FCC3 + HCP?? (ricaen Ti) 822.1 234
NiCoAlFeMo BCC1 + FCC2 + Tetragonal2 915.2 71.8
NiCoAlFeMoCr BCC1 + FCC2 + Tetragonal2 + Tetragonal3 980.6 83.8

La fase BCC1 es una fase con pardmetro de red cercano a la del Fe puro, posee un contenido alto
de Ni, Aly Co, y esta presente en todas las aleaciones de estudio; aparece como una fase ordenada
en las tres aleaciones que contienen Ti y en la NiCoAlFeCr. La fase FCCL1 es del tipo Cu y s6lo
se presenta en las tres aleaciones que contienen Cu, mientras que la fase FCC2 es del tipo Ni. La
aleacion NiCoAlFeTi es la unica que exhibe la formacion de una fase FCC con parametro de red
cercano al del Al puro, identificada en la Tabla 11 como FCC3. La fase Tetragonall es del tipo
o-CoCr. La fase BCC2 se presenta en las dos aleaciones que contienen Cry Ti (NiCoAlFeCuCrTi
y NiCoAlFeTiCr), tiene un pardmetro de red alrededor de 0.300 nm. Las dos aleaciones con Mo
exhiben la presencia de una fase identificada como Tetragonal2, la cual es del tipo o-CoMo. La
fase identificada como Tetragonal3 es del tipo o-CrFeMo, sélo se presenta en la aleacion

NiCoAlFeMoCr, que es la aleacién con mayor dureza.
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Por lo menos una fase del tipo BCC es observada en todas las aleaciones, pero no asi las del tipo
FCC, las aleaciones NiCoAIlFeTiCr y NiCoAlFeMoCr no presentan fases FCC. Aungue es sabido
que el Al es formador de fase tipo BCC, la cual favorece las propiedades mecanicas en sistemas
multicomponentes, y que fases del tipo FCC promueven la ductilidad, resulta de interés observar
que la tendencia en el aumento de dureza también se ve influenciada por la formacion de

soluciones solidas del tipo Tetragonal (Tabla 11).

En la Tabla 11 también se presentan las desviaciones estandar de las mediciones de microdureza.
La variacion en los resultados de un ensayo de microdureza esta directamente relacionada con la
microestructura del material. Es sabido que los polvos aleados mecanicamente son severamente
deformados durante dicho proceso y no son propensos a ser extensamente deformados durante la
compactacién en frio, provocando un elevado grado de porosidad en la microestructura obtenida
aun después del proceso de sinterizacion. Se ha reportado que elevados valores de densidad
(cercanos a los valores de la densidad tedrica) no pueden ser obtenidos en productos consolidados
a partir de polvos nanocristalinos sin un marcado incremento del tamafio de cristal (a escala
micromeétrica), lo cual resultard consecuentemente en la pérdida de las inigualables propiedades

de los materiales nanocristalinos [53].

La microdureza es una propiedad mecanica que no so6lo es sensible a la composicion quimica del
material sino también al tamafio y distribucion de las fases presentes [100]. Aun cuando las
aleaciones de este estudio presentan microestructura multifase, al haber sido procesadas mediante
aleado mecénico, las fases formadas presentan una distribucion homogenea en todo el material,
tipicas del efecto de la descomposicion espinodal, y superan a la alcanzada por via liquida. Es
posible suponer que el elevado grado de porosidad y la microestructura multifase con distintas
estructuras cristalinas son los dos principales efectos responsables de las relativas elevadas

desviaciones estandar de los resultados del ensayo de microdureza.
Por ello se decidi6 realizar ensayos de nanoindentacion, con el fin de conocer las propiedades de

dureza y médulo de elasticidad reducido de cada una de las fases presentes en las aleaciones y

poder determinar la(s) fase(s) que promueven el mayor endurecimiento de los sistemas
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multicomponentes evaluados, en relacion a la composicion quimica y estructura cristalina, ya que

a la fecha este tipo de estudios no ha sido reportado para sistemas multicomponentes.

4.6 Nanoindentacion de las muestras sinterizadas.

La indentacion de baja carga, 0 nanoindentacion, es una técnica muy versatil que permite medir
las propiedades mecéanicas a pequefia escala (micro y submicrométrica) [101]. Hoy en dia, esta
técnica es utilizada extensamente para caracterizar mecénicamente materiales de pequefio

volumen.

A través de microscopia de fuerza atobmica (MFA), y una adecuada preparacién de la muestra, es
posible obtener iméagenes de la microestructura de un material, con una alta resolucion. Para una
mejor informacion sobre el comportamiento mecanico de los materiales con una microestructura
formada por fases que se encuentran alrededor o por debajo de la escala micrométrica, el
conocimiento de las propiedades mecanicas locales puede ser llevado a cabo, y representa un gran

avance en el entendimiento y prediccion de sus propiedades [102].

Para muestras que resultan dificiles en cuanto a maquinar especimenes para ensayos de
propiedades mecéanicas, como es el caso del ensayo de tension, resulta conveniente el empleo
simultaneo de las técnicas de MFA y nanoindentacion, para obtener simultdneamente resultados

de dureza y modulo de elasticidad reducido a la par.

Mediante la técnica de nanoindentacion fue posible evaluar mecanicamente las fases de cada

aleacion, de manera individual. Los valores se reportan en la Tabla 12.
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Tabla 12

Resultados de nanoindentacion en relacion a las fases de cada aleacion (conversion aproximada entre

GPay HV).
Aleacién Fase Tipo de Estructura Miczg'o\ly)reza Nanodureza (GEF:a)
(HV) (GPa)
NiCoAlFeCu A SSFCC (tipo Ni) + Precip. FCC 261 501 4.92 158
B SSBCC (tipo Fe) 751 7.37 175
NiCoAlFeCuCr A SSFCC (tipo Ni) + Precip. FCC 590 5.79 187
B SSBCC (tipo Fe) 269 833 8.17 173
C  SSBCC (ricaen Cr) 2102 2061 265
NiCoAIFeCuCrTi A SSFCC (tipo Ni) + Precip. FCC 889 8.72 337
B SS BCC (tipo Fe) ordenada 603 1759 17.25 356
C SS Tetragonal (tipo CoCr) 1680 16.48 244
D  SSFCC (tipo Cu) 707 6.94 260
NiCoAlFeCr A SSBCC (tipo Fe) ordenada 772 7.58 194
B SSFCC (tipo Ni) 488 570 5.59 209
C SS Tetragonal (tipo CoCr) 975 9.57 210
NiCoAlFeTi A SSBCC (tipo Fe) ordenada 902 8.85 226
B SS FCC (rica en Al)* 822 - - -
C SS HCP?? (rica en Ti) 1200 11.77 252
NiCoAlFeTiCr A SSBCC (tipo Fe) ordenada 1092  10.71 197
B SS Tetragonal (tipo CoCr) 808 1524 14.95 222
C SSBCC 609 5.98 211
NiCoAlFeMo A SSBCC (tipo Fe) 1133 11.11 244
B SSFCC (tipo Ni) 915 717 7.04 189
C SS Tetragonal (tipo CoMo) 1569 15.39 273
NiCoAlFeMoCr A SSBCC (tipo Fe) 1436  14.08 210
B SSFCC (tipo Ni) 876 8.59 169
C SS Tetragonal (tipo CoMo) %ot 1697 16.64 220
D SS Tetragonal (tipo CrFeMo) 1573 15.43 225

*Fase que no pudo ser caracterizada mecanicamente.

Cabe mencionar que la identificacion de las propiedades mecéanicas de las fases individuales se

Ilevo a cabo apoyandose en técnicas de microscopia, comparando imagenes de fuerza atomica
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(MFA), de la impresion de las huellas del nanoindentador, contra imagenes de MEB obtenidas
con electrones secundarios, en donde las fases ya habian sido previamente identificadas. Para la
aleacion NiCoAlFeTi, cuya microestructura consta de tres fases, no fue posible diferenciar e
indentar la fase identificada como B (FCC), no solo por su tamafio, sino también porque
morfolégicamente es indistinguible con la fase C (precipitados de alto contenido de Ti). En la Fig.
25 se presenta un ejemplo de la comparacion de iméagenes en MFA de un par de muestras

indentadas (nanoindentacidn), con respecto a imagenes de MEB con electrones secundarios.

Figura 25. Morfologia de las aleaciones: a) NiCoAlFeCuCr y b) NiCoAlFeTi. Comparacién de imagenes
de MEB con electrones secundarios (a y b), contra imagenes de MFA (c y d), que sirvieron para la
identificacion de las nanoindentaciones.
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Todas las aleaciones exhiben la presencia de una fase BCC tipo Fe, con pardmetro de red similar
reportado en investigaciones anteriores, cuya formacién se ha relacionado con la adicién de Al.
Resulta de interés observar el comportamiento mecéanico de esta fase BCC en relacion a la

composicion quimica (Tabla 13).

De acuerdo a la composicién quimica, los constituyentes principales de las fases BCC tipo Fe son
los elementos utilizados como base: Ni, Co, Al y Fe. Respecto al Mo, este elemento no tiene
influencia sobre la formacidn de esta fase, se detect6 que se encuentra en porcentajes menores al
0.5 % at. Sin embargo, se sabe que el tamafio de cristal de las aleaciones que contienen Mo es
menor, y que la proporcion de nanoprecipitados de éxido de aluminio tiene gran influencia sobre
las propiedades mecéanicas de las aleaciones. Se puede suponer que el Mo no promueve el
endurecimiento de esta fase por el mecanismo de endurecimiento por solucion solida, pero la
beneficia indirectamente con la formacion de nanoprecipitados. EI Cu y Cr se encuentran en
cantidades bajas en esta fase. En las tres aleaciones que contienen uno de ellos o ambos
(NiCoAlFeCu, NiCoAlFeCry NiCoAlFeCuCir), la fase BCC tiene los menores valores de dureza,

en relacion con el resto de las aleaciones estudiadas.

Tabla 13
Composicién quimica de la fase BCC tipo Fe, en relacién a sus propiedades nanomecanicas.
Aleacion Ni Co Al Fe Cu Cr Ti Mo H Er
NiCoAlFe % atomico (GPa)
+ Cu 26.88 28.54 1183 28.21 454 — — — 737 175
+Cr 38.46 19.02 26.01 13.12 - 3.39 - - 758 194
+ CuCr 33.25 1946 2553 1233 6.59 283 - - 8.17 173
+Ti 23.34 24.23 16.53 24.03 — — 11.87 — 8.85 226
+ TiCr 2591 22.73 18.73 8.74 — 3.86 20.03 — 10.71 197
+ Mo 3494 1939 271 18.18 - - - 0.39 11.11 244
+ MoCr 38.44 14.00 33.22 11.43 - 2.45 - 0.47 14.08 210
+ CuCrTi 2464 23.71 1573 6.99 433 327 2134 - 17.25 356
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La sola adicion de Ti no tiene influencia significativa sobre la dureza, pero beneficia el aumento
del modulo de elasticidad reducido Er; sin embargo, al agregar Cr, se observa un incremento
significativo de la dureza. La aleacion en la que la fase BCC en mencion adquiere las mejores
propiedades mecanicas es la que contiene Cu, Cry Ti, en la cual, el contenido de Ti es por encima
del 21 %. Aunque efectivamente se observa que el contenido local de Al en la fase BCC favorece
las propiedades mecéanicas de la misma, el Ti también estd promoviendo su formacién y
endurecimiento. De acuerdo a las entalpias de formacion de los sistemas pares atdmicos (Tabla

14), el Ti tiene gran afinidad con Ni, Al y Co, lo que permite la alta solubilidad del Ti en esta

fase.

Tabla 14.

Entalpias de mezcla de los posibles pares atomicos de los elementos (KJ/mol) [103].

Al Co Cu Cr Fe Ni Mo Ti

Al 0O 19 -1 -10 -11 -22 -5 -30
Co 0 6 -4 -1 0 -5 -28
Cu 0 12 13 4 19 -9
Cr o -1 -7 0o -7
Fe o -2 -2 -17
Ni 0 -7 -35
Mo 0 4
Ti 0
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5. Discusion.

5.1 Efecto del aleado mecanico.

En la metalurgia de polvos se parte de materia prima en forma de polvo que debe ser consolidada
para obtener productos densos que puedan ser analizados y potencialmente aplicados. El aleado
mecanico se ha establecido como una ruta de procesamiento en estado solido con la que
facilmente se pueden procesar materiales nanocristalinos. Sin embargo, se deben encontrar
condiciones de compactacion y sinterizacion dptimas con las que no se genere un excesivo
crecimiento de grano, asi el material permanecera en escala nanocristalina y sus propiedades seran

superiores.

En varias investigaciones se ha reportado el efecto de los tratamientos térmicos a elevadas
temperaturas en el desempefio mecéanico de los SM. Por ejemplo, se reporto el incremento en la
dureza una aleacion Alo3CoCrFeNiCo1 preparada por fundicion y posterior tratamiento de
envejecimiento a 700 °C, el endurecimiento se atribuyd a la precipitacion de un carburo fino y de
una fase Ni-Al, pero con el aumento de temperatura (hasta 1000 °C), la dureza disminuy6 [20].
Los efectos considerados como los responsables del endurecimiento en los SM tratados
térmicamente, son la precipitacion de segundas fases con estructuras finas e incluso nanométricas,
el endurecimiento por solucion sélida y la difusion lenta de los SM por el movimiento masivo de
distintos 4&tomos [104].

En algunos casos, el empleo de un tratamiento térmico a elevada temperatura no surte el mismo
efecto, Zhang et al. [15] reportaron el aumento de la ductilidad de una aleacion CoCrFeNiCuAl,
pero la dureza disminuy6 debido a la presencia dominante de fase FCC, sin la formacién de

precipitados.
La formacion o precipitacion de fases nanocristalinas en SM producidos por via liquida y
subsecuente tratamiento térmico, son considerados factores importantes de un desempefio

mecanico superior. Fases nanocristalinas han sido observadas en las aleaciones de este estudio,
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surgidas a partir del procesamiento mediante aleado mecanico sin la necesidad de emplear
tratamientos térmicos posteriores. El aleado mecanico propicié la formacién de fases
nanocristalinas, y algunas fases formadas permanecieron en escala nanométrica incluso después

del proceso de sinterizacion convencional a alta temperatura.

La microestructura de los polvos cristalinos influye significativamente en el comportamiento de
los polvos durante la compactacion y la sinterizacion, y en las propiedades del producto final. Los
tamanos de cristal finos son deseables, ya que mejoran las propiedades mecanicas y la
sinterabilidad. Los polvos elementales iniciales son polvos microcristalinos, después del proceso
de aleado mecanico tuvieron una transformacion a polvos nanocristalinos (Tabla 4) y posterior al

proceso de sinterizacion se formaron y/o precipitaron fases finas y en escala nanométrica.

El Mo es un elemento de elevado punto de fusion. Las diferencias tan grandes entre la temperatura
de fusion del Mo en comparacion con los otros elementos empleados en este estudio, trae
complicaciones para procesarse por via liquida, la cual es la de mayor uso para la fabricacion de
SM. Mediante AM se facilita la sintesis de aleaciones con elementos de tan elevado punto de
fusion como el Mo [105]. Por otra parte, el tamafio de cristal puede depender del tamafio de
particula [92]. En la Fig. 2 se aprecia que del grupo de polvos iniciales, el Mo es el que posee el
menor tamafio de particula. Después del aleado mecéanico, las laminillas tipicas de una
microestructura de polvos metélicos aleados mecanicamente (Fig. 11) de las aleaciones que
contienen Mo, son las que tienen menor espaciamiento interlaminar. En las muestras
consolidadas, las aleaciones con Mo poseen tamafios de cristal ultrafinos y presentan formacion
de precipitados nanocristalinos. EI AM no sélo fue util para la formacion de soluciones sélidas
en composiciones que contienen Mo, sino que ademas dio paso a la formacion de nanofases;

ambos factores influyen en el endurecimiento de estas aleaciones.

5.2 Formacién de fases en productos sinterizados.

La evidencia experimental sugiere que ademas del efecto de la entropia, existen otros factores que

controlan la formacién de fases en los SM. En términos de relevancia de la formacion de
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soluciones solidas, existe en metalurgia un principio bien conocido, que tiene influencia sobre la
formacion de fases: las reglas de Hume-Rothery sobre la formacion de soluciones sélidas binarias,
en las que se establece que la alta solubilidad de un elemento en otro depende directamente de
una baja diferencia de electronegatividad, radio atdmico, estructura cristalina, valencia [106] y

temperatura de fusion [107].

La preferencia por la formacién de fases de alto contenido de Cu se debe a las entalpias de mezcla

menos negativas del Cu con el resto de los elementos que componen las aleaciones (Tabla 14).

Aun cuando existen diferentes niveles de solubilidad de unos elementos en otros, la totalidad de
las fases observadas del grupo de aleaciones estudiadas, estan compuestas de todos los elementos
aleantes, son soluciones sélidas y no compuestos intermetalicos. Uno de los mecanismos de
endurecimiento de los SM es el endurecimiento por solucion sélida [108]; los &tomos de tamafio
mayor, como el Ti, Al y Mo (0.146, 0.143 y 0.139 nm, respectivamente) acttan distorsionando la
red. Ademas, elementos de elevado punto de fusion presentan menor difusion; los elevados puntos

de fusion se relacionan con el aumento del médulo de elasticidad.

Por otra parte, se ha reportado que el Al promueve la formaciéon de una fase BCC, la cual es
responsable del aumento de las propiedades de aleaciones del tipo AICoCuCrFeNi. En las

aleaciones de estudio es evidente la formacién de una fase BCC.

Ademas, la precipitacion de fases nanocristalinas, también favorece el endurecimiento de estas
aleaciones. Los mecanismos de endurecimiento mencionados contribuyen en la resistencia

mecanica, plasticidad y dureza obtenida en estos materiales [88].

5.3 Efecto del Cu.

Tong et al. (2005) reportaron haber obtenido una microestructura espinodal nanoespaciada en una
aleacion AICoCrCuFeNi producida por via liquida, a la cual le atribuyeron el incremento de

dureza por el efecto de endurecimiento por nanocompuestos [88]. Sin embargo, en las aleaciones
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con Cu de este estudio se pudo demostrar que las fases de alto contenido de Cu son las que
presentan las propiedades mecéanicas mas pobres, incluso cuando exhiben una microestructura de

red en la que el espaciamiento de precipitados es nanomeétrico.

Cualquier propiedad de los materiales nanocristalinos puede ser expresada por una simple regla
de mezclas: X = VcXc + VicXic, donde el subfijo ¢ e ic se refieren a los componentes cristalinos
e intercristalinos de un material nanocristalino, y X y V denotan a la propiedad y a la fraccion
volumétrica de los respectivos componentes [53]. Es de esperarse que los nanoprecipitados en
forma de placas de alto contenido de Cu endurezcan el material, y que por ello algunos autores
hayan adjudicado este fendmeno como causal del endurecimiento. Sin embargo, en esta tesis de
investigacion se determino, al evaluar localmente las fases nanoestructuradas de alto contenido
de Cu, que fases de alto contenido de Cr o de Ti adquieren un mayor endurecimiento.
Adicionalmente, es evidente que en los materiales con tamafios cristalinos del orden nanométrico,
la fraccion volumétrica de las fronteras de grano sea mucho mayor que las observadas en
materiales con tamafio de grano o de fase del orden de las micras. Gran cantidad de areas de
fronteras de grano actian como obstaculos para el movimiento de dislocaciones, endureciendo el

material.

Las fases FCC con microestructura tipo red adquieren mayor dureza y el Er también aumenta,
con el contenido de Cr y Ti en la matriz. El contenido de Cr se encuentra entre 18 y 22 % at.,
mientras que el Ti es ~ 2 % at. (Tabla 5). El efecto de endurecimiento por solucién sélida es mayor

que el efecto de endurecimiento por precipitacion en las aleaciones que contienen Cu.

5.4 Formacién de soluciones solidas del tipo tetragonal.

Tsai et al. [46] reportaron que el endurecimiento de la aleacion Alp3CrFersMnNios se debe a que
después de un recocido a 700 °C, la regidn dendritica transforma de BCC a una estructura sigma
Tetragonal del tipo CrFe. Aunque previamente se habia reportado que el endurecimiento de este
tipo de aleaciones se debia al efecto de precipitacion [27, 109]. Mediante andlisis por microscopia

electronica, y basandose en la literatura, algunos autores ya han aseverado que el endurecimiento
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se debe a la formacion de la fase tetragonal. En este estudio, de manera experimental y con
pruebas de nanodureza concluyentes que evaluaron las propiedades locales de las fases, se puede
reportar que efectivamente, para ciertas composiciones, la fase tetragonal promueve el mayor
endurecimiento. Por otra parte, Tsai et al. [46] sugieren que su aleacidn de estudio, al presentar
una fase tetragonal estable a alta temperatura, puede ser candidata para aplicaciones de elevada
temperatura, pero donde se tengan exigencias de gran ductilidad.

Mediante las técnicas de DRX y MET se pudo determinar la presencia de fases de soluciones
solidas de alto contenido de Cr, Fe y Co, similares en pardmetros de red, a la ya mencionada fase
tetragonal tipo CoCr, para las aleaciones NiCoAlFeCr, NiCoAlFeTiCr y NiCoAlFeCuCrTi, y
similar a la fase tipo CrFeMo para la solucidn solida observada en la aleacion NiCoAlFeMoCr.
A partir de los diagramas de fases binarios [110], se sabe que el Cr (entre 54 y 66 % at.) forma
una fase del tipo tetragonal con el Co (cCoCr), mientras que con el Fe, en una composicion entre
445 y 50 % at., forma de igual manera una fase del tipo tetragonal cCrFe; ambas fases
tetragonales poseen el mismo grupo espacial (P42/mnm). Por otra parte, el diagrama de fases del
sistema binario Cr-Mo se caracteriza por un una solucion continua de ambos elementos (BCC),
en estado liquido y sélido, sin formacion de compuestos intermediarios, a excepcion de un gap de
inmiscibilidad por debajo de ~ 880 °C en estado sélido. Esto demuestra que el Cr, en
composiciones cercanas a la equiatomica, tiene una buena solubilidad con Co, Fe y Mo, y en estos

sistemas en especifico, preferencia por la formacién de SS del tipo tetragonal.

De acuerdo a los resultados de nanoindentacion (Tabla 12), el médulo de elasticidad reducido de
las fases con soluciones solidas tetragonales de este estudio, no varian en gran medida con los
valores de Er de las fases BCC tipo Fe (los exceden entre 7 y 12 %). Se puede considerar que
estas aleaciones de estudio no son susceptibles a elevados grados de fragilizacién, aunque su
dureza incremente significativamente con la formacion de estructuras tetragonales, que de
acuerdo a los resultados de DRX son cercanas a fases del tipo intermetalico, pero que dentro del

grupo de los sistemas multicomponentes aparecen como soluciones solidas.

64



5.5 Efecto del Cr.

El efecto de Cu en los sistemas multicomponentes ha sido uno de los méas estudiados. En menor
medida se han publicado trabajos sobre la influencia de otros elementos como Ti, Mn, Zr, etc.
Escasamente, el efecto de Cr sobre las propiedades microestructurales y mecanicas de los SM ha
sido reportado. Chen et al. [35] reportaron que el Cr no tiene un efecto significativo sobre la
dureza de una serie de aleaciones AITiFeNiCuCrx. De acuerdo a los resultados de
nanoindentacion (Tabla 12), al analizar el grupo de aleaciones de estudio que contienen Cr, con
su contraparte sin este elemento, se puede observar que la SS BCC tipo Fe, después de las SS
tetragonales, son las que poseen mayor valor de dureza. Aunque el contenido de Cr en este tipo

de fases BCC es bajo (< 4 % at.), las propiedades mecanicas se incrementan con la adicion de Cr.

De acuerdo a los resultados de microdureza, el Cr tiene un efecto ligeramente significativo sobre
el endurecimiento, excepto en la aleacién que contiene Ti (Fig. 26). EI Cr, en conjunto con Cu,
forma una SS de alto contenido de Cr, la cual posee la mayor nanodureza medida (~ 20 GPa); sin
embargo, esta fase es pequefia, y se encuentra en menor fraccion volumétrica que las dos fases
restantes que componen la aleacion NiCoAlFeCuCr, por lo que el incremento en dureza es ligero.
En la aleacién que contiene Mo, éste favorece el endurecimiento, al formar una segunda SS de

estructura tetragonal del tipo CrFeMo, en comparacién con la aleacién similar sin Cr.

Por otra parte, el efecto en combinacion con el Ti es contrario, ya que no hay incremento en la
microdureza; aunque la aleacién NiCoAlFeTiCr exhibe también la formacion de una fase
Tetragonal del tipo CoCr, la microestructura de la aleacion NiCoAlFeTi exhibe mayor presencia
de precipitados de alto contenindo de Ti, promoviendo un mayor endurecimiento (microdureza).
El efecto principal del Cr en los sistemas estudiados es que se coloca como un promotor de

soluciones solidas del tipo tetragonal.
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Figura 26. Microdureza en funcion de la adicion de Cr.

Otra caracteristica importante por mencionar del Cr es que mejora la plasticidad de los polvos
molidos, permitiendo una mejor compactacion y por ende una mejor sinterizacion. Este efecto
también se puede apreciar en los resultados de Er, la fase BCC del tipo Fe de las aleaciones con
y sin Cr, no tienen una diferencia significativa: el Er no aumenté con el contenido de Cr y la fase
no se vuelve mas rigida; las soluciones sélidas tetragonales tampoco incrementan en gran medida

su Er, en comparacion con las SS BCC.

5.6 Efecto del Co.

El Co como materia prima es un elemento costoso, en relacion con otros metales empleados en
metalurgia. Ha sido uno de los elementos ampliamente utilizados en los sistemas
multicomponentes. Sin embargo, por su elevado costo, algunos autores han decidido investigar el
efecto de la cantidad de Co adicionado a los SM con el fin de optimizar su uso en cuanto a la

mejora de propiedades mecanicas, sin sacrificar el costo de la aleacion.

66



Guo et al. [34] desarrollaron por via liquida aleaciones libres de Co, sustituyendo el Co por Ni en
las ampliamente estudiadas aleaciones AlxCoCrCuFeNi. Reportando un valor aproximado de
400 HV para la aleacion Al0.9CrCuFeNi2, ellos justifican la omisién de Co no sé6lo con la
sustitucion por Ni, sino también con el incremento del contenido de Al a 2.5 % at. Por otra parte,
Wang y Zhang [8] reportaron que la aleacion TiosCrFeNiAICo consta de dos fases BCC, la
adicion de mayor cantidad de Co produce la transformacion de una de las fases BCC a FCC,

disminuyendo ligeramente la resistencia a la compresion.

Sin embargo, en la investigacion de este trabajo se ha determinado que el Co, en aleaciones
equiatémicas, se encuentra en elevadas concentraciones tanto en la fase BCC tipo Fe, como en
dos de las tres fases de SS tetragonales identificadas. Las soluciones sélidas BCC tipo Fe y las
tetragonales son las que benefician el mayor endurecimiento de los sistemas estudiados, sin
perjudicar en gran medida la ductilidad del material, al no presentar incrementos significativos en
el Er. Dependiendo del tipo de aplicaciéon deseada, un adecuado disefio composicional de una
aleacion conteniendo Co podra ser acreedora a una relacion costo-beneficio costeable ingenieril
e incluso industrialmente, como por ejemplo en aplicaciones donde se requiere elevada resistencia
al desgaste o en recubrimientos de barrera térmica, donde es deseable la resistencia mecénica,
resistencia a la corrosion y estabilidad térmica a elevadas temperaturas, caracteristicas propias de

fases tetragonales de este tipo, de acuerdo a los diagramas de fases binarios.

5.7 Formacién de la fase BCC tipo Fe.

Varias investigaciones han tomado interés en el efecto del Al sobre las propiedades
microestructurales y mecanicas de los sistemas multicomponentes. Después de fundicion, se ha
reportado que los SM tienden a formar soluciones sélidas, principalmente con estructuras FCC o
BCC. Para la aleacion quinaria CoCrCuFeNi, se observa la formacion de una sola solucion solida
FCC. En contraste, la aleacion AICoCrCuFeNi forma tanto fase FCC como BCC [2].

A partir de los analisis de DRX y microscopia electronica se determiné que en todas las aleaciones
de estudio se observa la presencia de una fase BCC con parametro de red cercano a la del Fe puro.
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Los resultados de composicion quimica revelan que esta fase tiene alto contenido de Ni, Al, Coy
Fe, y en las tres aleaciones que contienen Ti, esta fase también presenta un alto contenido de Ti

(aproximadamente entre 11y 21 % at.).

De acuerdo a los diagramas de fases binarios [110] Al-Co, Al-Fe y AI-Ni, en un rango de
composiciones cercanas a la equiatomica, Al(Co,Fe,Ni), se forma una fase BCC ordenada (B2,
tipo CsCl). Teniendo el Al este tipo de solubilidad con Co, Fe y Ni, se puede explicar la
preferencia de la formacion de una fase con estructura BCC con la adicidn de Al a los sistemas
multicomponentes. Cabe destacar que en composiciones entre 25 y 75 % at., el sistema binario
Co-Fe tambien forma una fase de estructura BCC (tipo B2).

El diagrama binario Al-Ti muestra que en una composicion entre 48 y 69.5 % at., se forma una
fase TiAl (con estructura cristalina tetragonal). Una aleacién Ti-47%Al producida por AM y SPS
alcanz6 una dureza de 731 HV [111]. Teniendo en cuenta que la técnica de SPS produce
aleaciones nanocristalinas o de grano ultrafino con mejores propiedades mecanicas que el proceso
de sinterizacion convencional, las fases BCC tipo Fe, con contenidos de Ti de las aleaciones
estudiadas exhiben durezas mayores a 900 HV. En este fendmeno se aprecia el desempefio

mecanico superior que puede alcanzar una aleacion multicomponente equiatémica.

Ademas, habiendo observado que las aleaciones con mayor microdureza exhiben la formacion de
fases tetragonales, las causantes de las mayores durezas locales (nanoindentacion), en la aleacién
NiCoAIFeCuCrTi la fase BCC del tipo Fe, con alto contenido de Ti, presenta una mayor dureza

que la fase de SS del tipo CoCr.

En la Fig. 27 se muestran las gréficas de los valores de nanodureza y modulo de elasticidad
reducido (Er) correspondientes a las fases BCC del tipo Fe de todas las aleaciones de estudio. Se
puede observar que para ambas propiedades las aleaciones con Cu, Cr y CuCr tienen los menores
valores. En cuestidn de dureza, el Cr tiene un efecto significativo cuando acompafa al Cu, Mo y
Ti. Para esta fase, la adicion conjunta de CuCrTi beneficia en mayor grado la dureza y el Er, que
la adicion de Mo; la dureza y Er de la aleacion NiCoAlFeCuCrTi son 22 y 46 %, respectivamente
mayores que sus antecesores NiCoAlFeMoCr y NiCoAlFeMo, sin embargo, de acuerdo a la
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composicion quimica (Tabla 13) el Cu, Cr y Ti, en la aleacion con mayores propiedades
mecénicas, se encuentran en valores entre el 4 y 21 % at., mientras que el Cr y Mo se encuentran
en cantidades menores al 2.5 % at., dando lugar a una mayor cantidad de Al (~ 33 % at.) con
respecto al que contiene la misma fase en el resto de las aleaciones. Por lo tanto, se puede
corroborar que aunque la dureza y Er de la fase BCC del tipo Fe, que se ha reportado en otras
investigaciones, se ve influenciada por el contenido de Al, la adicién de Ti tiene también un aporte
significativo sobre la formacion de este fase, y sobre las propiedades mecanicas a nivel macro del

material resultante.

18 - —@— Dureza ‘ 18 ~° Dureza .I
—e—Er o o Er L 350
;ﬂf\ 16 - E 164
I 300 - 300
O, 14 [ O 141 .
o /S m o m
D 124 / 250 © o 121 250 @
5 & A I T~ 24 )
S —F / ) Ay
. L4 // / Q o o— [
g TN 8 el ~ <
c B / @ / ) - 200 c _—* o - 200
S 5] e/ ¢ S s - M7 )
Z Yy e Y Z Moe e
6 - T T T T T T — 150 61 T T T T T T 150
Cu Cr CuCr Ti TiCr Mo MoCr CuCrTi CuCr Cu Cr TiCr MoCr Ti Mo CuCrTi
Aleacion (NiCoAlFe +) (a) Aleacion (NiCoAlFe +) (b)

Figura 27. Graficas de nanodureza y maédulo de elasticidad reducido (Er) de las fases BCC tipo Fe
presente en todas las aleaciones de estudio.

5.8 Efecto del Ti.

Compuestos intermetalicos binarios como Ti-Al y Ni-Al han tenido mucho interés desde la época
de los 70’s por su alta resistencia mecanica y resistencia a alta temperatura [43]. Las entalpias de
formacion del Ti con Al y Ni son altamente negativas en relacion con el resto de los elementos
aleantes (Tabla 14). Como se mencioné anteriormente, el Ti es un elemento de alto punto de
fusion y radio atdbmico mayor; estas dos caracteristicas lo colocan como un elemento promotor
del endurecimiento de las aleaciones, al oponer mayor resistencia al deslizamiento cuando un
esfuerzo es aplicado. Ademas se discutio en el apartado anterior que el Ti favorece la formacién

de la fase BCC tipo Fe (alto contenido de Al y Ni) y esta fase adquiere mayor endurecimiento con
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el contenido de Ti. EI Ti también promueve el endurecimiento por precipitacion, al formar fases
ultrafinas o nanocristalinas de alto contenido de Ti, claramente observables en las aleaciones
NiCoAlFeTi y NiCoAlFeTiCr.

Para las aleaciones Ti-Al, uno de los impedimentos importantes para su uso como materiales
resistentes a alta temperatura es la ductilidad a temperatura ambiente. Algunos autores han
argumentado que el Ti promueve ductilidad a los SM [9]. En la aleacién NiCoAlFeTiCr de
estudio, se forman dos fases del tipo BCC. La que tiene el doble contenido de Ti (~ 20 % at.)
exhibe un Er 7 % menor que la que contiene menor cantidad de Ti (~ 11 % at.). Se puede inferir
que el mayor contenido de Ti favorece la ductilidad.

Chen et al. [32] investigaron las propiedades mecanicas de una serie de aleaciones del tipo
AICoCrCuFeNiTi, variando el contenido de Al y Ti. Ellos encontraron que la resistencia
mecénica aumenta con el contenido de Ti debido al endurecimiento por solucion sélida, efecto
producido por el gran radio atdbmico del Ti. En este estudio se determiné que efectivamente el
contenido de Ti propicia el endurecimiento del material. Para las aleaciones NiCoAlFeCr y
NiCoAlFeCuCr, la microdureza aument6 65 y 124 %, respectivamente, con la adicién de Ti
(Tabla 11).

5.9 Efecto del Mo.

Como se ha mencionado anteriormente, la mayoria de los SM han sido procesados mediante
fundicion. EI Mo tiene una temperatura de fusion que excede los 2600 °C, lo cual vuelve
complicado procesar mediante rutas liquidas SM que contengan Mo, sobre todo si se emplean a
la par elementos de bajo punto de fusién como el Al (660 °C). Existen pocos reportes publicados
sobre SM empleando Mo, y de ellos no siempre se incorpora el Al. En este trabajo de
investigacion se demostrd que utilizar el aleado mecanico como ruta alterna para aleaciones que

contienen Mo, facilita su procesamiento.
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Aunque en cuestion de entalpias de mezcla (Tabla 14) el Mo tiene valores méas negativos con Ni
y Al, su estructura BCC lo hace mas compatible con el Cr y Fe para formar fases. De acuerdo a
los diagramas de fases binarios [110], el sistema Cr-Mo forma una fase de estructura BCC que es
estable por encima de los 880 °C. En el sistema Fe-Mo, en concentraciones cercanas a la
equiatomica, se forman fases estables a elevada temperatura (c y W), y en el sistema Co-Mo, en
composiciones entre ~ 50.8 y 58.8 % at. de Co, se forma una fase (¢) con una estructura cuyo

grupo espacial corresponde con el de la fase u del sistema Fe-Mo.

De acuerdo a las composiciones quimicas, las fases de mayor contenido de Mo también poseen
altos contenidos de Cr, Fe y Co y bajas concentraciones de Ni y Al. Estas fases son del tipo

tetragonal.

Observaciones experimentales indican que la mayoria de los materiales nanocristalinos
sintetizados a través de diferentes métodos, exhiben estabilidad del tamafio de cristal a relativas
altas temperaturas. Para los materiales convencionales, el crecimiento de tamafio de grano se
mantiene estable hasta una temperatura de ~ 0.4-0.5 Trusisn. El crecimiento de grano para los

materiales convencionales involucra la difusién atomica a través de las fronteras de grano [53].

Los materiales nanocristalinos poseen una elevada fraccién volumétrica de fronteras de grano;
otros mecanismos que frenan el crecimiento de grano en los materiales nanocristalinos son los

poros y las inclusiones.

Se observd que en las aleaciones con Mo existe una gran densidad de poros, que se formaron
durante la compactacién, al captar aire. Aunque el proceso de sinterizacion se realizé en vacio, el
aire atrapado en los poros condujo a la formacién de particulas nanométricas de 6xido de aluminio

distribuidas a traves de todo el material.
El proceso de sinterizacion para todas las aleaciones de estudio se realizd bajo las mismas

condiciones de temperatura y tiempo. De acuerdo a los diagramas de fases binarios, el Mo forma

con Co, Fe y Cr fases con elevadas temperaturas de fusion; los polvos aleados mecanicamente
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(nanocristalinos) de las aleaciones que contienen Mo experimentaron un menor crecimiento de

grano que el resto de las aleaciones estudiadas.

Con elevado punto de fusion y radio atomico mayor, el Mo favorece el endurecimiento de los SM
estudiados por los mecanismos de solucion solida y de precipitacion de 6xidos en nanoescala, que
a su vez limitan el crecimiento de grano. Ademas, promueve la formacion de las fases tetragonales

(tipo CoMo y CrFeMo) de mayor dureza de acuerdo a los resultados de nanoindentacion.
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6. Conclusiones.

Se pudo sintetizar de manera satisfactoria una serie de sistemas multicomponentes del tipo Al-

Co-Cr-Cu-Fe-Mo-Ni-Ti mediante aleado mécanico y sinterizacion convencional.

Las propiedades mecénicas de los sistemas multicomponentes estan dominadas por el tipo de
soluciones sélidas que se forman, las cuales a su vez dependen directamente de la composicion
quimica. La microestructura de los sistemas multicomponentes determina su desempefio

mecanico.

Las microestructuras tipo red y la formacion de precipitados en escala nanométrica sugieren
efectivos mecanismos de endurecimiento por precipitacion y endurecimiento por formacion de

nanofases.

Las aleaciones que contienen fases FCC poseen mayor ductilidad, mientras que las aleaciones
que estan compuestas por fases BCC adquieren mayor endurecimiento. Sin embargo, del grupo
de aleaciones estudiadas, fases del tipo tetragonal promueven el mayor endurecimiento de las

aleaciones.

El Co, Cr y Mo son elementos promotores de fases del tipo tetragonal.
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