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“El suelo social estd todo minado, ya sea para el bien, ya sea para el

mal. Existen las minas superiores y las minas inferiores.

Lo que se arrastra en el tercer subterrineo social no es la filosofia
que busca el absoluto; es la protesta de la materia. Aqui el
hombre se convierte en dragon. Tener hambre, tener sed, es el

punto de partida; ser Satands es el punto de llegada.

No sélo socava en su hormiguero horrendo el orden social, el
derecho, la ciencia, el progreso. [...]. Vive en las tinieblas, y

busca el caos. Su béveda estd hecha de ignorancia.

Todas las demads, las de arriba, tienen una sola meta: destruirla.

Destruid la caverna Ignorancia, y destruiréis al topo Crimen.”

Victor Hugo (Les misérables, 1862)
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Resumen

En el afio 2004 salieron a la luz las primeras publicaciones cientificas que describieron
por primera vez las denominadas como aleaciones de alta entropia. En contraposicion al
trabajo metaldrgico previo realizado en la historia de la humanidad, la estrategia de disefio
de las nuevas aleaciones consistid en alear cinco 0 mds componentes metalicos en
composiciones equimolares o cercanas. El resultado de esta nueva estrategia de disefio
fue la obtencion de microestructuras y propiedades nunca observadas en ninguna aleacion

metalica hasta la fecha.

Teniendo en cuenta la ingente cantidad de nuevas aleaciones a investigar, y la posibilidad
de aplicar las nuevas aleaciones en los sectores del transporte y el de la energia entre
otros, surgieron nuevas estrategias de disefio basadas en el concepto de alta entropia. Una
de ellas, y una de las menos conocidas en la bibliografia, es la del desarrollo de aleaciones
de alta entropia de baja densidad.

Es en el estudio de aleaciones de alta entropia y de baja densidad donde se enmarca esta
tesis. Para ello, se han estudiado las propiedades triboldgicas y de fatiga de seis nuevas
aleaciones de alta entropia y de baja densidad, en estado bruto de colada. El objetivo
principal es la evaluacion de las propiedades mecanicas de las aleaciones, y proponer
potenciales aplicaciones y futuras lineas de desarrollo para las nuevas composiciones

investigadas.

Teniendo en cuenta que las seis aleaciones investigadas en esta tesis son aleaciones que
no se han investigado previamente, se ha realizado un estudio microestructural mediante
el empleo de distintas técnicas de todas las aleaciones investigadas. De esta manera, se
ha realizado la caracterizacion de todas las fases precipitadas en las seis aleaciones. Todas

las aleaciones presentan una microestructura compleja, formada por varias fases.

Como antesala de los ensayos triboldgicos y de fatiga, se han investigado las propiedades
mecénicas estdticas de las seis aleaciones. Todas las aleaciones investigadas han
presentado una elevada dureza, con unos valores de como minimo dos veces superiores a
los de las aleaciones de aluminio AISI9Cu3 y AISilOMg, y a los de la aleacion de
magnesio AM60B. Ademas, hay que destacar, que dos de las aleaciones investigadas han
presentado valores de dureza superiores a los de los aceros resistentes a la abrasion

estudiados, con una densidad de aproximadamente la mitad.



También se han estudiado las propiedades compresivas de las aleaciones investigadas. En
general, se han obtenido elevados valores de resistencia a la compresion a temperatura
ambiente, superiores a 500 MPa en todos los casos. Por otro lado, solo una de las
aleaciones ha mostrado una cierta capacidad de deformacion por compresion, que ha sido
cercana al 5 %. En los ensayos de compresion efectuados a 200 °C, todas las aleaciones
han mantenido una elevada resistencia a la compresion, superior a aproximadamente 300

MPa en todos los casos, con un aumento significativo de la ductilidad.

Por otro lado, los resultados obtenidos de las propiedades a traccion han sido muy
inferiores a los de compresion, evidenciando la naturaleza fréagil de las aleaciones. Las
superficies de rotura analizadas indican que la rotura prematura de las probetas de traccién
se debe principalmente a la presencia de porosidad y a la formacion de grandes
compuestos intermetalicos de morfologia acicular. En lo que a los ensayos de traccién
efectuados a 200 °C se refiere, la resistencia a la traccion se mantiene practicamente

similar a la de temperatura ambiente, con un leve aumento de la ductilidad.

Respecto a las propiedades triboldgicas de las seis aleaciones investigadas, se han
investigado los coeficientes de friccion y las tasas de desgaste de las seis aleaciones en
ensayos de friccion unidireccionales del tipo “ball on disc . Para evaluar los resultados
obtenidos, se han comparado con los ensayos realizados bajo las mismas condiciones en
las aleaciones comerciales de aluminio AISi9Cu3 y AlSi10Mg. Cabe destacar, que la tasa
de degaste de cinco de las seis aleaciones investigadas es ampliamente inferior a la de las
aleaciones comerciales AISi9Cu3 y AlSi10Mg. Ademas, se han estudiado las superficies
de desgaste de las aleaciones, habiéndose identificado los modos de desgaste abrasivo y
adhesivo como los predominantes. Se han relacionado los modos de desgaste de cada
aleacion con la tasa de desgaste especifica correspondiente.

Para estudiar las propiedades a fatiga, se ha seleccionado la aleacion con el mejor balance
de las propiedades mecanicas estaticas. Se ha planteado una campafia de ensayos de fatiga
axial con distintas tensiones medias para obtener la curva S — N en el tramo de vida finita
de las probetas. Finalmente, se ha investigado la influencia de las distintas tensiones
medias en el diagrama de Haigh, obteniendo el ajuste para los criterios de Goodman y de
Smith. También se han estudiado las superficies de fractura de las muestras ensayadas,

identificando los rasgos caracteristicos de los mecanismos por fallo a fatiga.



Para finalizar la tesis, se ha realizado la modelizacion mediante elementos finitos del
ensayo de tribologia efectuado. EI modelo de degaste seleccionado es el de Archard, y ha
sido empleado en la simulacion mediante técnicas de remallado. Donde una vez definido
el valor de deformacion maxima de un elemento, el software empleado lo elimina
remallando de nuevo la geometria definida. También se ha empleado la técnica de
actualizaciéon de EF utilizando datos experimentales para la obtencion del médulo de

Young y del coeficiente de Poisson.

Teniendo en cuenta los resultados obtenidos en los distintos ensayos mecanicos
realizados, las aleaciones destacan por una elevada dureza, una tasa de desgaste inferior
a la de aleaciones de aluminio comerciales, una elevada resistencia a la compresion y por
mantener la resistencia a traccion en los ensayos realizados a 200 °C. Por tanto, las
aleaciones investigadas en esta tesis 0 aleaciones derivadas tienen potencial aplicacion en
aplicaciones ingenieriles donde la friccion y el aligeramiento sean factores determinantes

para la seleccion de los materiales.
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Capitulo 1

Introduccion

1.1 Contexto

Esta tesis nace en el contexto de afrontar uno de los grandes retos de la sociedad de reducir
las emisiones de CO- a la atmdsfera, con especial enfoque en el sector del transporte. Uno
de los méas importantes focos de investigacion para reducir el consumo de combustible,
por ende, las emisiones, esta puesto en el aligeramiento de los materiales estructurales de

los vehiculos con nuevos materiales de menor densidad y mejores prestaciones.

El uso de los metales ligeros en las distintas piezas estructurales de los vehiculos es
tendencia desde las ultimas décadas, sobre todo en los sectores de automocion y
aerondutica. Las aleaciones de baja densidad empleadas como materiales estructurales
son las de base aluminio, magnesio, titanio y berilio [1], siendo las aleaciones de aluminio
las més empleadas. En términos globales, las aleaciones de aluminio son el segundo tipo
de aleaciones mas empleadas, solo por detras de los aceros. Aunque el aumento de las
aleaciones de aluminio en las diferentes piezas de los automdviles o aeronaves ha sido
gradual en las ultimas décadas, su uso esta todavia limitado en algunos casos por su
resistencia mecanica y una temperatura de uso baja. Ademas de un precio

considerablemente mas elevado que el del acero.

En este contexto de necesidad de descubrir nuevos materiales metalicos con mejores
prestaciones mecanicas, dos estudios independientes plantearon un nuevo paradigma en
la metalurgia fisica de las aleaciones en el afio 2004. Ambos equipos propusieron una
disruptiva estrategia de disefio de aleaciones opuesta a la tradicional, desarrollando
nuevas aleaciones multicomponente de cinco 0 mas elementos en cantidades equimolares
0 cercanas. Las aleaciones se denominaron “high entropy alloys” (HEA) y “equiatomic
multi-component alloys”. Los resultados de ambas investigaciones ofrecieron unas
microestructuras y propiedades mecanicas nunca obtenidas hasta la fecha, que fueron

atribuidas a la alta entropia de mezcla generada por las complejas composiciones



investigadas. Este nuevo concepto de disefio abrié una nueva oportunidad para la
investigacion y el desarrollo de una ingente cantidad de nuevas aleaciones.

Por lo que la presente tesis auna ambos contextos, investigando nuevas aleaciones
multicomponente de baja densidad, de alta dureza y resistencia que puedan aplicarse en
el sector del transporte para su aligeramiento, basadas en el concepto de aleaciones de
alta entropia propuesto en el afio 2004. Teniendo en cuenta esto, se debe de matizar que
las aleaciones investigas en esta tesis se han definido como Light Weight High Entropy

Alloys (LW-HEA), los motivos se expondrén a lo largo de la tesis.

1.2 Objetivos

El objetivo global de esta tesis es la generacion de conocimiento cientifico - tecnologico
en la caracterizacion de las propiedades mecanicas y microestructurales de nuevas
aleaciones de aluminio, basadas en el concepto de aleaciones de alta entropia. Para ello,
se pretende adentrar en la desconocida region central de los diagramas de fase de
aleaciones multicomponente e investigar las propiedades mecénicas de seis nuevas

aleaciones. Ademas de proponer potenciales aplicaciones para estas nuevas aleaciones.

Entre los objetivos especificos se encuentra la caracterizacion mecanica de las aleaciones
investigadas. En concreto, teniendo en cuenta la relevancia de aspectos como la tribologia
y la fatiga ante las solicitaciones ma&s comunes de las piezas estructurales de los vehiculos,
se ha definido como uno de los objetivos principales la caracterizacion de estas dos
propiedades mecanicas. Cabe destacar, que hasta la fecha no se ha investigado ninguna
de estas dos propiedades para ninguna aleacion similar a las investigadas en la presente

tesis.

Como objetivo complementario al anterior, y para obtener una completa caracterizacion
de las propiedades de las aleaciones investigadas, también se han estudiado las
propiedades mecénicas de las seis aleaciones mediante ensayos de dureza Vickers,
traccion - compresion uniaxial a temperatura ambiente y a temperatura elevada. Para
aleaciones de aluminio se considera sobre 200 °C la temperatura donde las propiedades

mecanicas de las aleaciones de aluminio comienzan a deteriorarse.

También se ha definido como objetivo especifico de la tesis la caracterizacién

microestructural de las aleaciones investigadas. Este aspecto es relevante ya que las
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propiedades mecanicas dependen de la microestructura, y una completa caracterizacion

es necesaria para mejorar el conocimiento de las propiedades mecénicas investigadas.

Todas las propiedades mecanicas y microestructurales de las aleaciones investigadas en
la tesis se han estudiado en estado bruto de colada, con el objetivo de crear antecedentes
y establecer las bases para futuras lineas de investigacion en el desarrollo y

caracterizacion de nuevas aleaciones basadas en el concepto de alta entropia.

1.3 Metodologia desarrollada y esquema

1.3.1 Metodologia desarrollada

Esta tesis ha comenzado en el afio 2016, tan solo doce afios después de la aparicion de las
primeras publicaciones que contextualizan la tesis. El afio previo al comienzo de la tesis,
se publicaron 282 documentos relacionados con la busqueda “high entropy alloy” segun
la base de datos bibliografica Scopus, de los cuales el 86,2 % fueron del tipo articulo
académico. Realizando la misma busqueda, se obtienen un total de 1453 documentos en

el afio anterior a la presentacion de la tesis, en el 2020.

Modificando la bisqueda para “light weight high entropy alloy”, tan solo se obtienen dos
publicaciones académicas en el afio 2016 [2,3], ninguna previa a este afio. Aunque las
primeras referencias bibliograficas sobre aleaciones que puedan encajar en la definicion
de LW-HEA adoptada en esta tesis se remontan a los afios 2009 y 2010, con las aleaciones
AlxoBexoFe10SiisTiss [4] y Mgx(MnAIZnCu)ioo-x [5], respectivamente. A pesar de la gran
expectacion y el crecimiento exponencial de las publicaciones cientificas en los afios
posteriores al comienzo de la tesis, todavia existe un gran desconocimiento de las
aleaciones multicomponente en cantidades equimolares o cercanas, sobre todo en las

compuestas por elementos de baja densidad.

Para comprender la metodologia desarrollada en la tesis, es necesario matizar la dificultad
de la caracterizacion de las propiedades mecanicas y microestructurales de las nuevas
aleaciones. Todas las aleaciones investigadas son aleaciones nunca investigadas hasta la
fecha, basadas en un nuevo concepto de disefio de aleaciones propuesto por primera vez
en el afio 2004. Ademas, desde el punto de vista de la compleja composicion quimica de

las aleaciones investigadas, no se pueden incluir dentro de ninguna familia de aleaciones



convencionales con la que buscar similitudes, o usar como punto de partida. Teniendo en
cuenta lo mencionado anteriormente, la metodologia desarrollada durante la tesis se

puede resumir en cinco puntos:

Tareas previas a la tesis
Descripcion termodinamica
Caracterizacion microestructural

Caracterizacion mecanica

o B~ W D

Modelizacion

Tareas previas a la tesis

Entre los objetivos mencionados anteriormente, no se encuentra la investigacion o el
desarrollo de los procesos de fabricacion y su relacién con la calidad metalrgica de los
materiales. EIl proceso de fabricacion de las aleaciones investigadas viene condicionado
por tareas previas y por las distintas necesidades de los proyectos en los que se ha
integrado la tesis. Por lo que el objeto de la tesis es Unicamente la investigacion mediante
diferentes técnicas de las propiedades mecéanicas y microestructurales de las aleaciones

fabricadas, no su fabricacién en si.

Por tanto, la metodologia de investigacion desarrollada durante la tesis comienza una vez
finalizado el proceso de fabricacion de las aleaciones. Pero se ha creido conveniente la
introduccidn de las tareas previas realizadas a la tesis de una manera breve, ya que pueden

ayudar en la comprension de la metodologia desarrollada.

Asi, las aleaciones investigadas se obtuvieron mediante tres procesos de fabricacién. El
primer proceso consistio en la fabricacion de las aleaciones con una composicion mas
compleja, mediante fundicion al vacio y moldeo en coquilla metélica. Este proceso
garantiz6 una buena calidad metalurgica libre de impurezas provocadas por la atmésfera,

pero las cantidades del material obtenidas fueron limitadas debido al proceso.

El segundo proceso consistid en la fabricacién de las aleaciones por un proceso estandar
de fundicién por gravedad, y posterior moldeo en coquilla metélica. Este proceso se
desarrollo teniendo en cuenta las conclusiones obtenidas en el proceso anterior, y ofrecio

una alternativa menos restrictiva en cuanto al volumen de fabricacion y de los costes.

El Gltimo proceso consistio en fabricar las aleaciones por el proceso de fundicion por

inyeccion a alta presion, mas conocido como “High Pressure Die Casting” (HPDC),



siendo las primeras y Unicas aleaciones basadas en el concepto de alta entropia fabricadas
mediante este proceso hasta la fecha. Este proceso permitié la obtencion de un volumen

de produccion a escala semiindustrial.

Descripcion termodindmica

De las tareas previas a esta tesis, se han recibido aproximadamente veinticinco aleaciones.
De las cuales seis se han seleccionado para el estudio en la tesis, dos aleaciones por cada
uno de los tres procesos de fabricacion. Debido a la novedad de las aleaciones
investigadas, tanto las microestructuras como las propiedades mecénicas esperadas eran
completamente desconocidas. Por lo que la metodologia desarrollada en esta tesis
comienza con un primer estudio de las posibles fases termodinamicamente estables de las
composiciones objetivo de las aleaciones, combinando los pardmetros empiricos para la

formacion de soluciones sélidas (SS) en HEA y la metodologia CALPHAD.

Una vez recibidas las aleaciones, y ante la incertidumbre de las posibles fases y elementos
constituyentes, se ha procedido a investigar las fases termodinamicamente estables
mediante el empleo de métodos computacionales basados en la metodologia CALPHAD.
Esto ha permitido aumentar el conocimiento metallrgico de las nuevas aleaciones, y

enfocar las proximas tareas de caracterizacion microestructural y mecanica.

A pesar de que la metodologia CALPHAD ha sido un recurso ampliamente utilizado para
el disefio de aleaciones desde finales del XX, no fue hasta el afio 2017 cuando aparecio
la primera base de datos disponible para HEA [6], denominada TCHEAL, del software
Thermo-Calc. Pero esta base de datos tan solo permitia obtener las propiedades
termodindmicas de quince elementos de aleacion, lo que imposibilitaba los calculos de

aleaciones basadas en elementos de baja densidad, como las investigadas en la tesis.

Por lo que se comenzo la investigacion de las aleaciones de la tesis con una base de datos
no especifica para HEA, la base de datos TCAL4, del software Thermo-Calc. Resultado
de la investigacion llevada a cabo, ha sido la publicacion cientifica realizada durante la
realizacion de la presente tesis de la Ref. [7]. Siendo la primera publicacion que desarroll
aleaciones disefiadas mediante el concepto de alta entropia empleando una base de datos
no especifica para HEA. Cabe mencionar, que esta publicacion también ha sido la primera
en introducir el concepto de aluminios de alta entropia, en analogia a trabajos existentes
en la literatura como los aceros de alta entropia [8-11] o las superaleaciones de alta
entropia [12-19].



Caracterizacion microestructural

Teniendo en cuenta la complejidad composicional de las aleaciones investigadas, y cierta
incertidumbre en los elementos constituyentes debido al empleo de elementos de aleacion
no puros y técnicas de fabricacion de gran volumen, la caracterizacion microestructural
ha presentado serias dificultades. El primer paso en este apartado ha sido el de obtener la
composicion quimica de las aleaciones mediante un analizador de muestras metalicas

solidas con espectrometria de emision dptica.

Tras unas primeras aproximaciones a la caracterizacion microestructural poco eficientes,
ya que las posibles combinaciones de las fases precipitadas eran inabordables, se ha
adoptado una metodologia basada en el empleo de las fases estables segun los resultados
obtenidos en la tarea de descripcion termodindmica como primera aproximacion. Estos
resultados han permitido obtener las fases termodindmicamente méas estables con las
condiciones introducidas en las simulaciones y acotar la basqueda de las posibles fases
precipitadas. Por lo que, de esta manera, se ha conseguido redireccionar la caracterizacion
microestructural, empleando los datos termodinamicos como punto de partida y buscando

la correlacion con las distintas técnicas de caracterizacion microestructural empleadas.

La primera caracterizacion microestructural se ha realizado mediante microscopia optica
(MO). Posteriormente, se ha recurrido a técnicas de difraccion de rayos X (DRX) y
microscopia electronica de barrido (MEB) con microandlisis por dispersion de energia.
Estos ensayos se han realizado en las instalaciones de Tecnalia en Derio y Donostia, y
han servido para caracterizar experimentalmente las estructuras multifase de las
aleaciones. Finalmente, se ha empleado la técnica de andlisis digital de imagen para
evaluar cualitativa y cuantitativamente la microestructura de las micrografias de MO

analizadas.

Caracterizacion mecanica

Los ensayos de traccion, compresién y dureza de las seis aleaciones seleccionadas se han
efectuado en las instalaciones de Tecnalia en Donostia y Derio. Por otro lado, los ensayos
de fatiga y de tribologia se han efectuado en las instalaciones del Departamento de
Ingenieria Mecénica de la UPV/EHU, en la Escuela de Ingenieria de Bilbao. En la Tabla
1 se presenta el esquema de los distintos ensayos mecanicos realizados a temperatura
ambiente. Como se puede apreciar, se han empleado distintas aleaciones comerciales de
aluminio (AlISi9Cu3 y AISi10Mg), aceros de alta resistencia al desgaste (URSSA 400,
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Hardox 450 y Hardox 500) y una aleacion de magnesio (AM60B) como referencia en

algunos de los ensayos mecanicos realizados.

Tabla 1. Ensayos mecanicos realizados a temperatura ambiente

Aleacion Dureza Compresion Traccion Tribologia Fatiga

AlgoCu10MnsNisSiisZns
AlgoCrsCuigFe1oMgsMnsNis
AlesCusMgsNisSiisZns
AlgsCusSisZns
AlesCu10Mg10Si10Zns
AlgoCusMgsSisZns
AISi9Cu3
AlSi10Mg
AM60B
URSSA 400
Hardox 450

Hardox 500

CLLLLCLLCLCKKKKK
XX XXX XKL
XXXXXLLLLOXX
XX XX KLKK
XX XXXXXX{ XXX

En primer lugar, se han realizado los ensayos de dureza en todas las muestras, debido a
gue es un ensayo no destructivo y que requiere poco volumen de material. Debido a los
altos valores de dureza obtenidos, se ha optado por estudiar las propiedades triboldgicas
de las seis aleaciones en ensayos del tipo “pin/ball on disc” de acuerdo con la normativa
ASTM G 99 - 95a. Teniendo en cuenta la heterogeneidad y el tamafio de las fases de las
aleaciones, se ha ensayado una distancia de 120 metros en cada ensayo. A pesar de que
esta distancia pueda parecer excesiva a priori, ha garantizado obtener unos resultados

representativos de las propiedades tribologicas de las aleaciones.

Posteriormente, se realizaron los ensayos de traccion y compresion a temperatura

ambiente y a temperatura elevada. Debido al volumen de material obtenido y la

priorizacion de otros ensayos, no se ha podido investigar todas las aleaciones en los
9



ensayos de traccién y compresién a temperatura elevada. En la Tabla 2 se presenta el
esquema de los distintos ensayos mecanicos realizados a 200 °C en la tesis.

Tabla 2. Ensayos mecanicos realizados a 200 °C

Aleacion Compresion  Traccion
AlsoCuzoMnsNisSizsZns X X
AleoCrsCuioFe1oMgsMnsNis x x
AlssCusMgsNisSizsZns v X
AlgsCusSisZns v v/
AlesCu10Mg10Si10Zns \/ \/

AlgoCusMgsSisZns V V

De la interpretacion de los resultados obtenidos en los ensayos de traccion y compresion
a temperatura ambiente, se ha seleccionado la aleacion que presenta mejor balance de
propiedades mecénicas para su estudio a fatiga axial, que ha sido la aleacion
AlgsCusSisZns,

Modelizacién

Finalmente, con los resultados obtenidos en los ensayos triboldgicos, se ha modelizado el
ensayo “ball/pin on disc” realizado en la aleacion AlgsCusSisZns. Se han empleado
técnicas de remallado para simular el desgaste del material, y se ha obtenido la

distribucion de tensiones en el disco.

También se han determinado las propiedades elasticas dindmicas como el médulo elastico
(E) vy el coeficiente de Poisson (v) de la aleacion AlgsCusSisZns, mediante técnicas de

actualizacion de elementos finitos (EF).

1.3.2. Esquema de la Tesis

Con el objetivo de desarrollar la metodologia propuesta anteriormente, la tesis se divide
en dos secciones. La primera seccion de la tesis se denomina “I Introduccion y revision

bibliografica”, y se divide a su vez en tres capitulos.
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En el Capitulo 1, del que forma parte este apartado, se ha contextualizado la tesis, definido
los objetivos, la metodologia desarrollada y se presenta el esquema de la tesis.

El Capitulo 2 sirve como introduccion al concepto de aleaciones de alta entropia, ya que
las aleaciones investigadas en la tesis estan basadas en este concepto. En este capitulo se
repasan las distintas definiciones y la evolucién conceptual que han sufrido desde sus
inicios. Ademas, se repasan aspectos clave como son los aspectos termodindmicos, los
cuatro efectos principales, los parametros semi-empiricos para la formacion de SS.
Finalmente, se ha realizado un estudio general de los distintos métodos de fabricacion
empleados en las distintas publicaciones académicas en el campo. En este capitulo se trata
genéricamente todas las aleaciones enmarcadas dentro de este concepto, sin tener en

cuenta la densidad, métodos de fabricacion, elementos constitucionales, etc.

En el Capitulo 3 se ha realizado una revision bibliografica de las propiedades mecéanicas,
es decir, de la dureza, las propiedades a compresion, a traccion, a fatiga y triboldgicas.
Este capitulo se ha limitado a todas las HEA de baja densidad enmarcadas dentro del
concepto de alta entropia, las definidas como LW-HEA, que son todas las aleaciones
surgidas de este concepto con una densidad inferior a 4,5 g/cm?. Todas las propiedades
mecanicas se han dividido en tres grupos: aleaciones equimolares o cercanas, aleaciones

con Al como elemento principal y aleaciones con Mg o Ti como elemento principal.

La segunda seccion de la tesis es la “Seccion experimental ”. En ella se exponen e
interpretan los resultados obtenidos en los distintos ensayos realizados, y esta compuesta

de siete capitulos.

En el Capitulo 4 se ha realizado una descripcidn general de las aleaciones. En este capitulo
se detalla la fabricacién, la composicion quimica, la descripcion termodinadmica y la
densidad experimental de las aleaciones investigadas. Este capitulo pretende hacer una
descripcion general de las aleaciones investigadas en los posteriores capitulos.

En el Capitulo 5 se ha realizado la caracterizacion microestructural de las seis aleaciones
investigadas. En este capitulo se determinan las fases observadas en las microestructuras
de las seis aleaciones mediante técnicas de MO, DRX, MEB con microanalisis por

dispersion de energia y andlisis digital de imagen.

En el Capitulo 6 se investigan las propiedades mecanicas monotonicas de las aleaciones.

Para ello se han realizado ensayos de dureza a temperatura ambiente, y ensayos de
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compresion - traccion a temperatura ambiente y a temperatura elevada. El tipo de ensayo
realizado para cada aleacion se ha resumido previamente en la Tabla 1y en la Tabla 2.

En el Capitulo 7 se han investigado las propiedades triboldgicas de las aleaciones en
ensayos de desgaste mediante el contacto y rozamiento de dos materiales entre si, uno en
forma de disco y otro en forma de bola, lo que se conoce como configuracion
“pall on disc”. Ademas, se han estudiado las superficies de desgaste mediante MEB para

identificar los modos de desgaste principales de cada aleacion.

El Capitulo 8 recoge los resultados de los ensayos de fatiga axial alterna obtenidos para
la aleacion seleccionada. Se ha realizado el estudio de la curva S - N en el tramo de vida
finita con diferentes tensiones medias. En este capitulo también se ha realizado un
diagrama de Haigh con los resultados obtenidos, donde se han estudiado distintos criterios
de tension media, y se ha definido el mas adecuado para el material investigado.

Finalmente, se han estudiado las superficies de fractura a escala macro y micro.

En el Capitulo 9 se ha modelizado el ensayo triboldgico del capitulo anterior para la
aleacion seleccionada, y se ha realizado la simulacion del ensayo mediante software
basado en el método de EF. También se ha obtenido para la misma aleacion el médulo de

Young y el coeficiente de Poisson mediante técnicas de actualizacién de EF.

En el Capitulo 10 se exponen las conclusiones generales de la tesis y se proponen lineas
futuras de investigacion. Cerrando la seccion experimental, se encuentra el apartado
correspondiente a la bibliografia empleada, el Anexo I: Microestructuras y el

Anexo Il: Produccidn cientifica.
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Capitulo 2

Concepto de aleaciones

de alta entropia

2.1 Introduccion

Para percibir la importancia del desarrollo de nuevos materiales en cualquier civilizacion,
no hace falta méas que recurrir a la clasificacion realizada por los historiadores de las
distintas etapas de la prehistoria. La prehistoria se divide en dos periodos en funcion de
los progresos que hubo en el empleo de los materiales, Estos periodos son la Edad de
Piedra y la Edad de los Metales, siendo en esta ultima donde parecieron las primeras

civilizaciones y culturas.

A su vez, la Edad de los Metales se divide en tres etapas, la Edad del Cobre, del Bronce
y del Hierro. Por tanto, se puede considerar que la evolucion de la humanidad esta

insolublemente ligada al desarrollo de nuevos materiales.

Es en la denominada como Edad del Bronce, cuando por primera vez en la historia de la
humanidad se alearon dos elementos metalicos, el estafio y el cobre. Esto supuso un gran
desarrollo tecnoldgico - social, ya que la nueva aleacion permitié obtener nuevos utiles

con mejores propiedades, que permitieron al ser humano el paso a un estadio superior.

Desde la Edad de Bronce las distintas civilizaciones han alterado las propiedades de los
metales afiadiendo diferentes elementos aleante. Las civilizaciones que desarrollaron
aleaciones de bronce fueron capaces de crear nuevas armas y herramientas que les
permitieron imponerse a otras civilizaciones de la region. Esto dio paso a la formacion de

las primeras ciudades estado, que posteriormente formaron los primeros imperios.

Desde las primeras aleaciones de bronce hasta nuestros dias, se han ido afiadiendo
innumerables elementos aleante a distintos metales base, obteniendo un sinfin de

aleaciones para distintas aplicaciones. En la Figura 1 se puede apreciar la evolucion de
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los materiales ingenieriles a lo largo de la historia y su relativa importancia, propuesta

por M. Ashby [20] y adaptada a la tesis.
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Figura 1. Evolucion histérica de los materiales ingenieriles respecto al tiempo, adaptada de la
Ref. [20]

Las aleaciones metalicas tradicionales consisten en la mezcla de un elemento mayoritario
con otros elementos en menores proporciones, que actian de solutos en la estructura
cristalina del elemento principal, mejorando las propiedades del metal base. Por ejemplo,
en el acero los atomos de carbono de un tamafio mucho menor se encuentran insertados
en los huecos intersticiales de la microestructura del hierro. A pesar de que se mejoran
las propiedades de los elementos puros, las aleaciones siguen manteniendo unas

determinadas propiedades derivadas o limitadas por el elemento mayoritario.

Basicamente, el desarrollo de nuevas aleaciones se ha enfocado en el empleo de
diagramas de fase bien conocidos, a los que se van afiadiendo elementos secundarios en
menores cantidades, ya que si se sobrepasaran los limites de solubilidad en la
microestructura del soluto podria acarrear la precipitacion de compuestos indeseados que,
en general, fragilizarian la aleacion final y complicaria su metalurgia. Aunque en otros
muchos casos, la precipitacion controlada de estas fases también supone una mejora de

las propiedades.

Dos estudios cientificos independientes rompieron con esta estrategia de disefio
tradicional en el afio 2004, mediante la divulgacion de dos publicaciones cientificas
14



tituladas “Nanostructured high-entropy alloys with multiple principal elements: Novel
alloy design concepts and outcomes” por el equipo de J. W. Yeh de Taiwén [21], y
“Microstructural development in equiatomic multi-component alloys” por el equipo de
B. Cantor del Reino Unido [22]. Se debe de matizar que ambos equipos llevaban afios
trabajando en este tipo de aleaciones, principalmente en formato de tesis doctorales y
trabajos de fin de master [23].

También cabe destacar dos hechos previos en esta direccion. En el afio 2003 se publico
“Alloyed pleasures - multimetallic cocktails”, donde S. Ranganathan fruto de las
conversaciones mantenidas con J. W. Yeh, introdujo de manera conceptual y divulgativa
este nuevo concepto, junto a los vidrios metalicos y a las aleaciones superelasticas y
superplasticas [24]. Ademas, los primeros trabajos en este campo se remontan al siglo
XVIII con el trabajo de K. F. Achard, que recogid en su libro “Recherches sur les
Propriétés des Alliages Méetallique”, los datos experimentales de 900 aleaciones
multicomponente compuestas entre 5y 7 elementos, con la misma composicion en % de
peso [23].

Como se puede apreciar en las dos primeras publicaciones, las aleaciones fueron Ilamadas
de distinta manera: “high-entropy alloys” (HEA) por J. W. Yeh y “equiatomic multi-
component alloys” por B. Cantor. Aungue se puede concluir, que ambas lineas tenian en
comun la investigacion de la desconocida region central de los diagramas de fase de
aleaciones multicomponente, con el objetivo de obtener una microestructura simple,
compuesta de una Unica fase del tipo BCC o FCC en solucion solida (SS) de todos los
elementos constituyentes. Al margen de los matices en la definicién y la evolucién del
concepto, el término HEA ha sido el término mas empleado en la literatura, y el que
prevalece en el desarrollo de esta tesis.

En ambas lineas de investigacion, se investigaron aleaciones de cinco 0 mas elementos
metalicos en cantidades equimolares o cercanas. Las nuevas aleaciones revolucionaron el
campo de la metalurgia fisica, ya que, en contra de lo que cabia esperar, al alear cinco o
mas elementos metélicos en cantidades equimolares o cercanas se estabilizaron SS
desordenadas derivadas de estructuras simples (BCC o FCC), en vez de compuestos
intermetalicos (CI) complejos. Esto abrié un nuevo campo en la ingenieria de materiales,
ya que el nimero de potenciales aleaciones por investigar segin este concepto puede

decirse que es casi infinito, pues se estimaron alrededor de 107 posibles aleaciones [25].
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En contraposicion a las aleaciones tradicionales, en este concepto de disefio de aleaciones
no se puede distinguir entre el elemento solvente y el soluto, ya que todos los elementos
se encuentran distribuidos de forma desordenada u ordenada en la estructura cristalina.
En la Figura 2 se ha realizado la comparativa conceptual de la disposicion atdbmica en una

aleacion convencional, una HEA desordenada y un vidrio metélico.

En la Figura 2 (a) se puede apreciar como los atomos del elemento mayoritario (color
blanco) acomodan los elementos intersticiales (color azul) de mucho menor tamafio entre
los huecos de la red cristalina de una aleacion convencional. Ademas, se ha introducido
un tercer elemento (color gris) de caracteristicas similares al elemento mayoritario que
ocupa los mismos puntos de red, lo que se denomina compuesto sustitucional. Cabe
destacar que la distorsién de la red es muy pequefia en estos casos y depende
mayoritariamente de la diferencia de tamafio atomico entre los elementos solutos y el

solvente.

En la Figura 2 (b) se representa una HEA compuesta por tres elementos para facilitar la
comprension del concepto. En este caso, se puede apreciar que no existen solutos ni
solventes, estando los elementos aleatoriamente distribuidos entre los distintos puntos de
red. Como se puede apreciar, existe una red cristalina completamente distorsionada
debido a los distintos radios atdmicos de los elementos que la integran.

Finalmente, en la Figura 2 (c) se ha representado la disposicion atomica de un vidrio
metalico compuesto por tres elementos. En este caso no existe red cristalina, siendo una
estructura completamente amorfa en la que los &tomos estan libremente dispuestos en la

aleacion.

Figura 2. Disposicion atomica en (a) aleacion convencional, (b) HEA de estructura

desordenada y (c) vidrio metalico
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2.2 Definiciones

La repentina aparicion de un nuevo tipo de material metalico en pleno siglo XXI, trajo
cierta confusion y nuevos debates en la comunidad cientifica. Entre otras discusiones, una
de las mas importantes ha sido la definicién de estos nuevos materiales, y que tipo de
aleaciones pueden englobarse bajo este nuevo concepto de aleaciones metalicas.

En lo que a su definicion se refiere, existen dos definiciones cominmente aceptadas para
definir si las aleaciones se pueden clasificar y/o denominar bajo este nuevo concepto. La
primera esta basada en la composicion elemental de las aleaciones, y la segunda en la

cuantificacion de la entropia configuracional (AScont).

2.2.1 Definicion basada en la composicién elemental

La primera definicion se basé en la composicion elemental de las aleaciones, J. W. Yeh
y su equipo las llamaron “High Entropy Alloys”, definiéndolas como aquellas aleaciones
de cinco 0 més elementos metélicos en concentraciones equiatomicas. Aunque para
mayor flexibilidad en el disefio de las nuevas aleaciones, ampliaron esta definicion a
aleaciones con al menos cinco elementos metalicos, cada uno de los cuales presenta un

porcentaje atdbmico (% at.) entre el 5y el 35 % [21].

Esta definicion también contempla la posibilidad de que existan otros elementos en
concentraciones inferiores al 5 % at., pero se consideran secundarios debido a su escasa

aportacion a la AScont del sistema.

Las nuevas aleaciones fueron denominadas HEA, ya gue se atribuy0 a la alta entropia el
aumento de la solubilidad entre componentes. Segun J. W. Yeh y su equipo, la alta
entropia fue el factor decisivo en la reduccion del numero de fases y formacion de SS.
Sin embargo, este simple criterio basado en el nimero de elementos de aleacion no es
suficiente para favorecer la formacién de SS simples. Ya que como se ha concluido

posteriormente, intervienen otros muchos factores de mayor complejidad [26].

2.2.2 Definicion basada en la cuantificacion de la entropia

El término “alta entropia” motiva una segunda definicion que cuantifica la magnitud de
la entropia de un sistema de acuerdo con la ecuacion de Boltzmann [26]. La ecuacion de
Boltzmann ofrece un acercamiento simple para estimar la entropia a partir de la
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composicion de la aleacion. Las ecuaciones para la cuantificacion de la entropia se han

desarrollado en el apartado 2.4.1 Efecto de alta entropia.

Varios autores propusieron una clasificacion de las aleaciones fundamentada en la
cuantificacion de la entropia, generalmente en funcién de la constante de los
gases (R) [27]. Segun la clasificacion propuesta, se consideran aleaciones de baja entropia
cuando su entropia es igual o inferior a 1 R. Se clasifican como de media entropia cuando
la entropia se sitta por encima de 1 R y por debajo de 1,5 R. Finalmente se clasifican
como de alta entropia cuando se sitlan por encima de 1,5 R. Siguiendo esta clasificacion,
en la Tabla 3 se han clasificado distintas familias de aleaciones segun la cuantificacion

de su entropia.

Tabla 3. Clasificacidn de distintas familias de aleaciones en funcién de su entropia

Familia Nombre Entropia Clasificacion
Aleaciones de magnesio AZ91D 0,35 R
AlSil0Mg 0,38 R
Aleaciones de aluminio AISi9Cu3 0,37R . )
baja entropia
AA7075 0,43R
4340 0,22R
Aceros
304 0,96 R
) Inconel 718 1,31 R
Superaleaciones )
Hastelloy X 1,37 R media entropia
Vidrios metalicos Cu47Zr11TizsNig 117R
AICoCrCuNi 161R alta entropia
HEA Al35C035Cr20CusNis 1,36 R media entropia

Al3sCusFesMnsSioVioZrio 1,64 R alta entropia

Como se puede observar, las aleaciones comerciales de aluminio, magnesio o aceros se
clasifican como aleaciones de baja entropia. Aleaciones comerciales mas complejas como

las superaleaciones y los vidrios metélicos son clasificadas como de media entropia.

Pero en lo que a las HEA se refiere, existe cierta confusion ya que una aleacion del tipo
AzsB35C20DsEs es considerada de alta entropia segun la definicion basada en la
composicion elemental, pero segun la clasificacién basada en la cuantificacién de su

entropia seria considera de media entropia.
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También cabe la posibilidad de que una aleacion con muchos componentes en
proporciones equiatomicas inferiores al 5 % at. pueda ser clasificada como de alta
entropia, aunque en este caso no cumpla la definicion basada en la composicion. Por tanto,

existe cierta ambigiiedad a la hora de definir este tipo de aleaciones.

Por otro lado, la ecuacién de Boltzmann tiene en cuenta el estado de SS ideal, en las que
los &tomos ocupan posiciones aleatorias en la estructura cristalina, y esto es bien sabido
que raramente ocurre en soluciones metalicas. Ademas, la entropia cambia con la
temperatura, por lo que una aleacién tiene distintos valores de entropia en funcion de la
temperatura. Durante el proceso de solidificacion la entropia disminuye, y ademas puede
darse el caso de que se formen fuertes CI incluso a altas temperaturas, que disminuyan

ostensiblemente los valores de la entropia.

Para hacer frente a todas estas complejas cuestiones, la definicion basada en la entropia
asume que la aleacion puede ser representada por los estados de solucién liquida o SS a
alta temperatura, donde la energia es lo suficientemente elevada como para causar que los
elementos tengan posiciones aleatorias [28]. Por lo que esta clasificacion caracteriza a
una aleacion por la maxima entropia posible, e implica que tal estado se logra en estado

liquido o cerca del punto de fusion, asumiendo un estado de SS ideal.

Ademaés de toda la confusidn que ya genera por si misma esta clasificacion, recientemente
se ha propuesto expandir el concepto de aleaciones de alta entropia a aleaciones con una

entropia superior a 1 R [29], cuando estan formadas por elementos de baja densidad.

2.2.3 Otras definiciones

Teniendo en cuenta que existe cierta ambigliedad en ambas definiciones, y que la alta
entropia no garantiza la supresion de la formacion de Cl, ha existido cierta laxitud en la
aplicacion de las definiciones. Ademas, ha existido una libre interpretacién del concepto
de alta entropia que ha promovido distintos criterios a la hora de su aplicacion. Incluso
que aleaciones que no cumplen ninguna de las dos definiciones hayan sido denominadas

HEA, por sus respectivos autores.

Para solventar esto, se propusieron otros términos para designar “la ampliay desconocida
region central de los diagramas de fase multicomponente ” [26,30]. Estos términos son

menos restrictivos en cuanto a los elementos constitucionales, la magnitud de la entropia,
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o los tipos de fases presentes. Actualmente estd ampliamente aceptado el empleo de las
definiciones anteriores como guia conceptual para el desarrollo de nuevas aleaciones
multicomponente, dentro de la zona inexplorada de los diagramas de fase, nunca como
una regla restrictiva. En la Tabla 4 se ha resumido la evolucion de la definicion y el

concepto de este nuevo tipo de aleaciones metalicas.

Tabla 4. Evolucion de las definiciones y concepto de las HEA

Inicios Actualidad
HEA
HEA MPEA
Multi Principal Elements Alloys Complex Concentrated Alloys (CCA)
(MPEA) Medium Entropy Alloys (MEA)

High Entropy Steels, etc.

Unica fase de SS desordenada u ordenada
Unica fase de SS desordenada Materiales multifase

Unica fase Intermetalica

Cinco 0 mas elementos Tres 0 mas elementos
Composiciones entre 5y 35 % at.  Composicion minima igual o superior al 5 % at.

Entropia configuracional alta Entropia configuracional media o alta

2.2.4 Encaje de las aleaciones investigadas en la Tesis

Debido a su implicacion en el desarrollo de la tesis, se deben de matizar dos de las nuevas
estrategias de disefio de nuevas aleaciones surgidas de las HEA. La primera estrategia
corresponde a un nuevo tipo de aleaciones no equiatomicas denominadas “Medium
Entropy Alloys”. Esta definicion fue introducida para definir un nuevo concepto de disefio
de aleaciones que contienen un elemento base y varios elementos de aleacién, con una
entropia configuracional entre 1 R y 1,5 R. Basado en este disefio, el rango de
composicion de la matriz puede ser de hasta un 66 %, 71 %y 73 % at. para aleaciones de

cuatro, cinco y seis elementos, respectivamente [31].

La segunda estrategia consiste en seleccionar una aleacion comercial e ir aumentando la
entropia, afladiendo nuevos elementos y/o aumentando la cantidad de los elementos
constituyentes. Los primeros trabajos en esta linea se realizaron en aceros, y se

denominaron “high entropy steels” [32] y “high entropy and medium entropy stainless
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Steels” [33]. Analogamente, en superaleaciones se denominaron “high entropy
superalloys” [14], y en latones y bronces se denominaron “high entropy brasses and
bronzes”. Basados en estas nuevas definiciones, dos de las publicaciones realizadas
durante la presente tesis, introdujeron nuevas definiciones para nuevos conceptos como

“high entropy aluminums” [7] y “medium entropy aluminium alloys” [34].

2.3 Termodinamica de la formacion de fases

La regla de fases de Gibbs permite calcular el nimero de fases que pueden coexistir en

equilibrio termodinamico en un sistema, estableciendo la siguiente relacion:

F +P= N + 2 (Ecuacion 1)

Donde “F” es el numero de grados de libertad, “N” el numero de componentes del
sistema, “P” el nimero de fases presentes en el equilibrio y 2 es el nimero de variables

de estado del sistema, que en este caso son la temperatura y la presion.

El efecto de la variacién de la presion es despreciable, por tanto, el nimero de variables
de estado del sistema se reduce a uno. Finalmente, como ninguna de las variables presion,
temperatura o composicion se pueden cambiar manteniendo las tres fases de coexistencia,
F tiene cero grados de libertad. Asi que, a presion constante, la regla de las fases se define

como:
P =N + 1 (Ecuacion 2)

Por lo tanto, segun la regla de fases de Gibbs en un sistema de N componentes pueden
coexistir desde el minimo nimero de fases existentes, que seria de uno, al maximo

namero que seria N + 1.

Por tanto, una aleacién formada por dos elementos (A y B) puede estar formada desde
una fase hasta un maximo de tres. Estas fases pueden ser una SS de A + B, 0 una 0 mas
fases intermetalicas del tipo AxBy (X, y = 1,2,3...) 0 mezcla de SS y fases intermetalicas.
Obviando los factores cinéticos, la formacion de fases esta termodinamicamente
controlada por la energia libre de Gibbs. Por lo que la ecuacién para una SS ideal se

expresa de la siguiente manera:
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AGpixy = AHpix — T * ASpix (Ecuacion 3)

Siendo AHmix la entalpia de mezcla, T la temperatura de fusién y ASmix la entropia de
mezcla. Andlogamente, la ecuacion para un Cl de estequiometria AB se expresa de la

siguiente manera:

Siendo AHs la entalpia de formacion de un determinado compuesto, T la temperatura y

ASs la entropia de formacion del compuesto.

En el equilibrio termodinamico, las fases presentes en la aleacion dependen de si la AGmix
de una posible SS es mas o menos negativa que las AGs de todos los posibles ClI. Es decir,
en una aleacion pueden existir muchas fases en competencia, en funcion de su
complejidad composicional, y la fase 0 combinacion de fases con la menor AGmix s el

estado de equilibrio.

Para sistemas multicomponente, la posibilidad de formacion de fases se vuelve mucho
mas compleja. Puesto que, a la posibilidad de la formacién de CI binarios, se le sumaria

la formacidn de compuestos ternarios, cuaternarios, etc.

J. W. Yeh y sus colaboradores simplificaron el problema asumiendo que AHmixy ASsson
cero en sus respectivas ecuaciones. Es decir, que los elementos estan completamente

desordenados en la SS, y que los elementos estan completamente ordenados en el CI.

Por tanto, si en aleaciones equiatdmicas de cinco o mas elementos, la contribucion
entrépica (T - ASmix) a la energia libre a la temperatura de fusion es superior a las AHs de
un determinado ClI, se suprime la formacion del CI [35]. Aunque pueda ser que existan
compuestos cuyas AHs sean tan altas que no se puedan suprimir, como pueden ser los

casos de los carburos, 6xidos, etc.

2.4 Los cuatro efectos principales

Las especiales propiedades de las HEA se atribuyeron principalmente a cuatro efectos
relacionados con la alta proporcion en la que estan presentes los diferentes constituyentes

de la aleacion [36-38], teniendo mayor influencia que en las aleaciones tradicionales.
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Se conocen como “the four core effects” y se denominan: efecto de alta entropia, efecto
de distorsion de la red cristalina, efecto de difusion lenta y efecto coctel [28]. D.B. Miracle
evalud estos efectos en un total de 408 aleaciones, y definio los tres primeros efectos

como hipotesis, y el ltimo como una caracterizacion al margen [26].

2.4.1 Efecto de alta entropia

La ASmix de un sistema estd compuesta por las aportaciones de la entropia
configuracional, vibracional, eléctrica y magnética [26]. Se suele asumir para facilitar el
calculo, que la contribucion de la ASconf €S mucho mas grande que la de las otras tres [35],

por lo que se suele simplificar segln ASmix= ASconf.

Asumiendo esta simplificacion, se puede calcular la ASmixde un sistema basandose en la
definicion mecanica-estadistica de entropia desarrollada por L. Boltzmann [39]. De esta
manera, se define que la entropia de un sistema (S) esta linealmente relacionada con los

posibles microestados (W) correspondientes al estado macroscépico de un sistema:

S =k - LnW (Ecuacién 5)

Siendo k = 1,38 - 102 J/K la constante de Boltzmann. Por lo que se puede calcular la

AScont de una SS ideal de “n” componentes mediante la siguiente ecuacion:
AScons = —R X' X; - InX; (Ecuacion 6)

Siendo R la constante de los gases, 8,314 J/(mol-K), X; es la fraccion atdbmica del elemento

17y “n” es el nimero total de elementos en la aleacion. Por lo que la AScont S €Xpresa

en unidades de J/(mol-K), aunque es habitual que se exprese en funcién de R.

El modelo de SS ideal es una aproximacion valida para liquidos, asi como para los s6lidos
cerca de su temperatura de fusién, ya que asume una disposicién aleatoria de todos los

atomos.

Como se puede apreciar en la ecuacion, aumentando el nimero de elementos de la
aleacion se aumenta la AScont. Pero no de una manera lineal como se puede apreciar en la
Tabla 5, pues si se compara el aumento de la entropia cuando se afiade un elemento
adicional a una aleacion equimolar de tres elementos (media entropia), el aumento de la

entropia es de 0,29 R kJ/mol. En cambio, si se afiade un elemento mas a una aleacion de

23



cinco componentes el aumento de la entropia es de 0,18 kJ/mol. Este aumento de la

magnitud de la entropia va disminuyendo progresivamente.

Esto sugiere que aumentar los elementos de una aleacion para obtener SS no siempre es
favorable, ya que al aumentar el nimero de elementos también se aumentan las
posibilidades de obtener una AHsmayor para un determinado compuesto cuya formacion

sea imposible de suprimir.

Tabla 5. AScons de aleaciones equiatomicas en funcion del numero de elementos

N.° de Elementos 3 4 5 6 7 8 9 10
ASconf (kJ/mol)  1,10R 1,39R 1,61R 1,79R 195R 2,08R 2,20R 2,30R

2.4.2 Efecto de difusion lenta

La difusion de los atomos en la estructura cristalina de las HEA fue propuesta como mas
lenta que la de las aleaciones tradicionales [40,41]. Esta hipdtesis radica en que en una
red cristalina de una aleacion multicomponente equimolar o cercana, esta integrada por
varios elementos diferentes con distintos enlaces atomicos, por lo que los atomos

encontraran una energia potencial muy diferente al difundirse.

Podria darse el caso en el que la energia potencial en esa nueva posicién sea mucho mas
alta, y que el &tomo volviera a su lugar original. En cambio, si en la vacante que ocupa el
nuevo atomo la energia es mas baja, el elemento puede quedar atrapado, finalizando la
difusion.

Ademas, el coeficiente de difusion de cada elemento es distinto, por lo que en aleaciones
compuestas de como minimo cinco elementos, pueden existir elementos con un
coeficiente de difusién bajo que dificulten la difusion de elementos, por ende, el

crecimiento de nuevas fases.

Este efecto también proporciona varias ventajas en el control de la microestructura y las
propiedades de las HEA: una mayor facilidad para obtener una SS supersaturada de la
que obtener precipitados finos mediante tratamiento térmico, aumento de la temperatura
de recristalizacion, crecimiento mas lento de los granos y reducciéon de la tasa de
engrosamiento de las particulas [42]. También se le atribuyeron a este efecto las altas
propiedades mecéanicas de las HEA a altas temperaturas [37].
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2.4.3 Efecto de la distorsion de la red cristalina

La amplia distorsion de la red cristalina de las HEA proviene de los distintos tamarios del
radio atomico de los componentes. Es obvio que a mas elementos y en mayores
proporciones, la distorsion de red de una fase con todos los elementos concentrados es
mayor. En la Figura 3 se ha realizado la comparativa entre una red del tipo BCC sin
distorsionar y la distorsion provocada por la introduccion de elementos de distinto tamafio

en la misma red cristalina.

Figura 3. Comparativa de la distorsion de red en estructura BCC

Desde las primeras publicaciones sobre HEA, se observd una disminucion en la
intensidad de los picos en los diagramas de DRX. Con el objetivo de comprender esta
anomalia, se estudiaron una serie de aleaciones basadas en el sistema Cu-Ni-Al-Co-Cr-
Fe-Si, con la adicion sistemética de elementos. En esta investigacion se observé que la
adicién de nuevos elementos aleante provoco la pérdida de cristalinidad de las muestras
y por consiguiente, una reduccién de intensidad de los picos de difraccidn [43]. Este
efecto fue propuesto como el responsable de la alta resistencia y dureza de las HEA,
aungue también fue sefialado como el responsable de la fragilidad en algunas aleaciones
[36].

2.4.4 Efecto coctel

Este efecto fue descrito por primera vez por S. Ranganathan, y se puede resumir como
una mezcla sinérgica donde el resultado final es impredecible y los resultados obtenidos

son mejores que los resultados obtenidos por separado [24].
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Este efecto se pudo identificar claramente en el estudio de la aleacion CoCrCuNiAly,
donde se fueron estudiando los efectos del aumento de aluminio en la dureza de la
aleacion [44]. El aluminio es un elemento conocido por su baja densidad y por tener una
dureza aproximada de 33 HV, pero al aumentar el % molar de aluminio se observé un
aumento de la dureza. Este aumento fue atribuido al cambio de una estructura del tipo
FCC auna zona de transicion compuesta de una fase FCC y otra fase BCC, que finalmente

se volvio a transformar en una microestructura compuesta de una tnica SS del tipo BCC.

Este efecto da una idea de la complejidad y de las innumerables posibilidades de nuevas
aleaciones por investigar, ya que ajustando la cantidad de un determinado componente se

pueden realizar grandes cambios microestructurales.

2.5 Parametros empiricos para la formacion de

soluciones solidas

Para predecir la formacién de SS en las HEA, se propusieron una serie de parametros
empiricos basados en las reglas de Hume - Rothery [45-48]. Entre los pardmetros mas
estudiados en la literatura se encuentran la entalpia de mezcla (AHmix), la diferencia de
tamafo de radio atomico (9), el parametro Q, la concentracion de electrones de valencia

(VEC) y la diferencia de electronegatividad de Pauling (Ay).

El parametro AHmix Se calcula segun la siguiente ecuacion:

AHpmiy = YLy 14 Gi - Cj - 4AHX (Ecuacion 7)

Donde n es el numero de elementos de la aleacion, Ci es el porcentaje atémico del
elemento “i”, “C;j” es el porcentaje atomico del elemento “j”, “AHi“_‘i]-X” es la entalpia de
mezcla entre los elementos “i” y “j” calculada segun el modelo de Miedema [49]. Los
datos experimentales para “AHi“lin”son dificiles de obtener, siendo los datos limitados

[49-52]. El parametro 6 se calcula de acuerdo con la siguiente ecuacion:

Iy 2 e
& =100 /X", C; (1 - —‘) (Ecuacion 8)

Donde el factor 100 se emplea para mayor claridad numérica, “r;” es el radio atdbmico del

elemento “i” y “r” es el promedio ponderado del radio atomico de todos los elementos.
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El parametro termodinamico Q propuesto por Y. Zhang [46], representa la competencia
entre la entropia y la entalpia en una SS en el punto de fusion, y se define como:

T_f "“ASmix

0O =
|AHmix|

(Ecuacion 9)

Donde “7;” es el promedio ponderado de la temperatura de fusion ponderada de todos los
elementos. S. Guo consider6 que la estabilidad de fase de las SS del tipo FCC y BCC

podria estar bien definida por el valor de VEC, definido por la siguiente ecuacion [48]:

VEC =Y, C; - VEC; (Ecuacion 10)

Siendo “VEC;” el valor VEC del elemento “i”. Este parametro es efectivo en separar fases
del tipo BCC ( VEC < 6,0) de FCC ( VEC > 7,8), pero no predice la formacion de SS por
si mismo. La electronegatividad de Pauling también es un pardmetro ampliamente

estudiado en HEA, que se calcula de la siguiente manera:

Ay = JZ?=1 C:(x —%)? (Ecuacion 11)

Donde “y;”’es la electronegatividad de Pauling para el elemento “i”, “x” es el promedio
ponderado de la electronegatividad de todos los elementos. En la literatura se han
establecido unos valores umbral para estos parametros que se deben de cumplir para la
formacion de SS en HEA:

o '16SAHm|x55kJ/m0| [ ] Qzl,l
. 5<6% o Ay<0,175

M. Gao realizd una extensa revision de los aspectos termodinamicos en relacion con la
formacion de fases en HEA [53], concluyendo que la mayoria de los parametros
empiricos propuestos son eficientes para separar SS de fases amorfas, pero no son

efectivos en separar SS de microestructuras multifase (generalmente, SS + CI).

También califico el parametro VEC de eficiente en predecir la estabilizacion de SS del
tipo BCC o FCC, pero no para predecir su formacién. Esto se observa en la Figura 4,
donde combinando estos parametros en diagramas del tipo 6 — AHmix Y Ay — Q se pueden
observar amplias zonas de solape entre SS y microestructuras multifase [53]. Por tanto,
para la formacion de SS se deben de cumplir unos requisitos determinados, pero su

cumplimiento no garantiza su formacion.
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Estos estudios se realizaron para HEA compuestas en su mayoria por metales de
transicion con orbitales electronicos 3d y 4d. Para aleaciones compuestas en su gran
mayoria de elementos ligeros, X. Yang en su estudio sobre aleaciones entropicas de baja

densidad propuso unos valores mas restrictivos para la formacion de SS [54]:
e -1 <AHnmix <5 kJ/mol e O>~10
e 0<45% e Ax<0,175

En la Tabla 6 se han resumido todos los parametros empiricos de la literatura referentes
a LW-HEAy las fases caracterizadas por sus correspondientes autores. Hay que destacar
que se ha mantenido la designacion de las aleaciones y de las fases originales de cada
investigacion, y que se ha puesto especial énfasis en las LW-HEA que tienen

composiciones equimolares y en las compuestas principalmente por Al.

Como se puede observar, la Unica aleacién formada por una tnica fase de SS de estructura
tipo HCP, es las aleacion AlxLioMgioScooTizo [55]. Las demés aleaciones estan
compuestas de microestructuras multifase, predominando las microestructuras

compuestas de SS + CI.

Es de destacar, que el valor 6 de esta aleacion es del 5,3 %, lo que la excluiria de la
formacion de SS segln lo propuesto por X. Yang [54]. El bajo valor de AHmix de
— 0,4 kd/mol parece indicar que es el valor responsable de la estabilizacion de una SS de
estructura tipo HCP. Aunque, las aleaciones multifase AlglLisMgsZnsSns y
AlgoLisMgsZnsCus [54] presentan unos valores de AHmix muy cercanos, e incluso unos
valores de 6 inferiores. Por tanto, se sugiere como responsable de esta singularidad el
desequilibrio termodinamico de la aleacién fabricada por aleado mecénico, o la gran
diferencia entre la contribucion de la entalpia y la entropia, expresada mediante el

pardmetro Q con un elevado valor de 42,6.

Aunque el empleo de los parametros anteriores y su compresion a partir de las
propiedades fundamentales de los elementos constitutivos beneficia en gran medida el
disefio de la aleacidn, la precision de los parametros anteriores es limitada. Por lo que los
parametros empiricos propuestos para HEA y LW-HEA pueden servir como guia
preliminar para el disefio de nuevas aleaciones, que puede permitir aproximarse al
caracter intermetalico o de SS de una determinada composicion, o intuir el efecto de

determinado elemento en el conjunto de la aleacion.
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Tabla 6. Parametros empiricos calculados en la literatura para LW-HEA y fases caracterizadas

Aleacion Fases ASmix AHmx & VEC Q Ay Ref.
AILIMgZnSn Mg.Sn/LizMgSn + Zn + Al + B-Sn 16 61 55 54 16 0,33
AlLiosMgZnosSno.2 Mg2Sn/Li2MgSn + Mga2(AlZn)ag + Al 15 -36 56 54 27 0,26
AlLiosMgZnosCuo. Mgs2(AlZn)ae 15 -33 67 58 31 026
AlLiosMgCuosSno.2 Mg2Sn/Li-MgSn + AlICuMg + B-Sn 15 36 76 52 30 031
AlgoLisMgsZnsSns Mg2Sn/Li2MgSn + Al + B-Sn 08 -05 36 36 10,7 0,15
AlgoLisMgsZnsCus Al + Al>,Cu + AlCus 08 -06 41 39 97 016
(AlosMgos)esLis Al12Mg17 + LiMg + Desc. 0,9 -22 55 48 29 0,18
(AlosMgos)eoLizo Al12Mgi7 + LiMg + Desc. 10 -24 53 46 29 020

(AlosMgos)esLiis Al12Mgi7 + LiMg + Desc. 10 -25 52 44 29 023 (54]
(AlosMgos)7sLizs Al12Mga7 + LiMg + Desc. 11 -26 49 40 28 0,25
AlMgLi Al12Mg17 + LiMg + Desc. 11 -28 46 37 26 0,26
Al MgaoLinCuio Al12Mgi7 + LiMg + Desc. 12 -28 71 52 33 025
Al3sMgssLiisCuis Al12Mgi7 + LiMg + Desc. 13 -31 68 53 28 028
AlsoMgaoLi1oZnio Mgs2(AlZn) + HCP 12 27 57 53 32 021
AlzsMgssLiisZngs Mgs2(AlZn)ae + HCP 1,3 3,1 57 54 31 023
AlLiosMgZno.sSno.2 Mg2Sn/Li2MgSn + Mgs2(Al,Zn)s9 + Al 15 -39 56 54 25 027
AlzsMgssLiisCuiolas Al;CuLa; + AICuMg + Mgs2Al47,Cu7 + AlioMgi7+ LI 14 61 87 49 17 042

AlzsMgssLiisCuioCes AlzCeCu + AlICuMg + Mgs2Al47Cur + Al12Mga7 + Li 1,4 -6,1 8,2 49 1,7 0,42




Aleacion Fases ASmix AHmix & VEC Q Ay Ref.
AlzsMgssLiisZniolas Al:LazZn; + AlioMgi7 + Mg 14 64 76 50 15 041
AlzsMgssLisZnioCes AlsCe + Mgs2(AlZn)se + Mg 1,4 65 70 50 15 040
Al20Li20Mg10Sc20Tiz0 HCP 1,6 -04 53 - 426 - [55]

AlLCrFeMnTi BCC + L2; 16 -190 6,3 -- 11 -
AlsCrFeMnTio s BCC + L2; + Laves 14 -160 60 - 10 - [2
Al,CrFeMnTio.25 BCC + L2; + Laves 1,3 -157 59 -- 10 -

AlFeMgTizZn BCC + Cl 16 64 60 - 26 - [56]

Alsg5MQ31.5Zn45CU45Si1 FCC + Mgs2(AlZn)sg + MQ2Si 1,0 2,7 62 35 29 0,16
AlssMg27Zn45CU4 5Si1 FCC + Mgs2(AlZn)ss + Mg:Si 10 25 60 35 31 016
Alss7Mg23 3Zn45CU4 5Si1 FCC + Mga2(AlZn)as + Mg2Si 09 23 57 35 32 015 -
AlgoMg14Zn27CU27Sios FCC + Mga2(AlZn)as 07 -15 46 33 36 012
AlgsMg10.5ZNn2.025CU2.025Si0.45 FCC + Mga2(AlZn)ag 0,6 -1,2 40 32 37 011
AlgoMg7.1Zn1.35CU1.35Si0.3 FCC + Desc. 0,4 -08 33 32 42 0,09
Al 9L i30Mg35Si10CasYo.1 HCP + CaMgSi + LiMgAlz + Mg.Si 15 -126 120 21 09 212
Al1sLizsMgssCaioSis BCC + HCP + CaMgSi + Al,Ca 15 -89 96 19 11 190
AlssLizsMgasCasSiy BCC + AlLi + HCP + LizMgAl 11 27 71 18 43 1,82 [58]
AlisLi3sMQasCap5Siis BCC + AlLi + HCP + LiMgAl 1,1 32 70 18 39 180
Al1sLi39MQasCap 5Sio s BCC +AlLi + Li2MgAl 1,1 2,1 47 18 31 177
Al30Sc10Ti30V20Cra0 a-Ti + AlSc + Al,Sc + Ti-V 15 -203 64 40 10 - [59]
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Aleacion Fases ASmix AHmix & VEC Q Ay Ref.
Al20Sc10Ti10V30Cr30 V + AlSc + Al,Sc 15 -122 77 46 19 --
Al3s5Sc10Ti10V3sCrio Al-V + AlSc + Al>Sc 14 -183 66 41 11 @ --
AlzsCri4MgeTissVio BCC + HCP + FCC 14 -183 62 39 10 - [60]

Al736MQ18Ni1sTi1.9Zr1Zny FCC + B-AlMg + Al3Ni + AlsTi +AlzZr 0,8 50 49 33 14 0,13
Ales 65MQ21.39Ag10.02Ni2.94 FCC + B-AlMg + Al3Ni 0,9 -46 53 38 16 0,18 [61]
Als7.2Mg22.00Ag10.07 FCC + BCC + B-AlMg 0,8 33 47 36 20 0,17
Al16Cuis.6Fei6.6Mnie sMgi6.6Ti16.6 BCC + FCC + CuoMg + Ti 1,8 -- 54 58 -- - [62]
AlMgLiCa Al,Ca + AlLsLiosCa + AlzMgy7 + AlsMg; 14 83 - - - -
Al;MgLiCa Al>Ca + Al12Mgi17 1,3 94 -- -- -- - [63]
AlMgLiCap3 AlxCa + Al12Mgi7 1,3 -5,2 -- -- -- --
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2.6 Métodos de fabricacion de HEA y LW-HEA

Debido a la novedad de las HEA y su compleja composicién, la mayoria de los procesos
de fabricacion han sido realizados a escala de laboratorio, en condiciones estrictamente
controladas y con materiales de gran pureza. La mayoria de los procesos de fabricacion
empleados descritos en la literatura solo han permitido la obtencion de pequefas
cantidades de estos nuevos materiales, partiendo siempre de elementos puros para evitar
la contaminacion de la complicada composicion quimica de las aleaciones y facilitar la
comprension de la formacion de fases. Por tanto, la escalabilidad de las HEA a procesos

de produccion industrial es todavia una tarea y un reto pendiente.

Los distintos métodos de fabricacion descritos en la literatura de HEA se pueden clasificar
en fabricacion: desde el estado liquido, desde el estado s6lido y desde el estado
vapor [64]. En los Ultimos afios, también se ha popularizado la fabricacién de HEA
mediante una tecnologia tan disruptiva como la fabricacion aditiva [65], lo que promete

nuevas aplicaciones y nuevas microestructuras nunca investigadas hasta la fecha.

La fabricacion de las aleaciones desde el estado liquido es la més utilizada, y la que se ha
empleado para la fabricacion de las aleaciones de la presente tesis. Por lo que en este
apartado solo se revisan los procesos de fusion mediante arco eléctrico y por induccion,
ya que son los métodos de fundicion méas extendidos en la fabricacién por via liquida
de HEA.

Las HEA fundidas en hornos de arco eléctrico e induccién, generalmente incluyen una
serie de procesos como la fusién en hornos de vacio con atmosfera inerte, colada en molde
de cobre refrigerado y la refusion del lingote de tres a cuatro veces, en la mayoria de los
casos [27,64]. Estas tres caracteristicas del proceso de fundicion de HEA son esenciales

para la obtencidn de aleaciones libres de defectos y de una microestructura homogénea.

Una atmosfera inerte evita la reaccion de los elementos a altas temperaturas, cerca del
punto de fusion o en su estado liquido, con los distintos componentes de la atmdésfera.
Esto se debe a que en una aleacion compuesta como minimo de cinco elementos
principales, pueden existir elementos mas susceptibles de oxidarse o de reaccionar, bien
entre si 0 con la propia atmadsfera. Por lo que la fusion en una atmaosfera inerte facilita la

obtencion de aleaciones libres de compuestos indeseados, como 6xidos o nitruros.



Por otro lado, se ha observado la formacion de SS de microestructura refinada, la
precipitacion de nanoprecipitados, descomposiciones espinoidales e incluso fases
amorfas [36] en HEA coladas en moldes de cobre refrigerados. Esto se debe a que la
colada en este tipo de moldes permite la obtencion de distintas velocidades de

enfriamiento, en funcion del grosor de la cavidad del molde en el que se cuela la aleacion.

Esta propiedad se representa en la Figura 5, donde se observan tres moldes de cobre
refrigerados con distintas cavidades de solidificacion. Se ha indicado con una flecha roja
la direccion de llenado del molde, y en un recuadro azul la superficie de contacto entre
material fundido y la pared del molde. Cuanto menor es el grosor de la cavidad de llenado,
mayor es la superficie de contacto en relacién con el volumen del material, lo que implica

una velocidad de enfriamiento superior.

Figura 5. Moldes de cobre con distinto didmetro de las cavidades de colado

Ademas, este enfriamiento rapido puede ser lo suficientemente elevado como para
aumentar la solubilidad de los elementos en la matriz, lo que promueve la formacion de
SS en vez de Cl [66]. Por el contrario, la fabricacién de aleaciones con rangos de
enfriamiento tan altos puede provocar una distribucion dendritica no homogénea, o de
fases metaestables, con tamafios y morfologias distintas en funcién de la velocidad de
enfriamiento entre la superficie y el ndcleo del lingote.

Por ultimo, debido a las complejas composiciones de las HEA suele ser necesario la
refusion de las aleaciones entre tres y cuatros veces. Esto favorece la mezcla de todos los
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elementos y su distribucién homogénea en toda la muestra del material obtenido, lo que

inevitablemente conduce a aleaciones con mejores propiedades mecanicas.

La ventaja del proceso de fusion por arco eléctrico es la posibilidad de alcanzar las
elevadas temperaturas necesarias para fundir la mayoria de los metales. Se debe de tener
en cuenta que entre los elementos mas utilizados se encuentran metales de transicién con

alto punto de fusion como el Co, Ni, Zr, etc.

Sin embargo, esta técnica no es adecuada para LW-HEA, ya que suelen contener
elementos con un punto de ebullicion por debajo del punto de fusion de otros elementos.
Esto puede provocar la evaporacion de los elementos, lo que hace que el control de la
composicion sea mas dificil, peligroso y provoque defectos como porosidad de gas. Asi,
para la fabricacion de LW-HEA, que cuentan habitualmente con elementos de bajo punto
de fusion y/o ebullicion (Li o Mg) y elementos como el Ti, Cu, etc. se suelen emplear
hornos de induccion de alto vacio, ya que permiten un mayor control de la temperatura
de fundicion [3].
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Capitulo 3

Propiedades mecanicas de
LW-HEA

3.1 Introduccion

Las HEA son consideradas potenciales candidatas para el empleo como materiales
estructurales, de altas temperaturas, antidesgaste, etc. [67,68]. En la Figura 6 se muestra
el diagrama de tensién de fluencia — densidad de 120 CCA (el autor expandi6 el término
HEA, estudiando composiciones que quedarian fuera de la definicion) y de 1220
aleaciones comerciales [69]. Como se puede ver, los autores identificaron tres grupos de
CCA en funcion de su constitucion elemental: de metales ligeros, de metales refractarios

y de metales de transicion 3d.
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Figura 6. Diagrama tension de fluencia—densidad de CCA y aleaciones comerciales [69]
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Este esquema propuesto es Util para realizar comparaciones con otras familias de
aleaciones comerciales y situarlas en los diagramas de propiedades. Como se puede
observar, las LW-HEA (light metal CCA en la Figura 6 ) ocupan el espacio vacio entre
las aleaciones de titanio y las de aluminio, con tensiones de fluencia superiores a la
mayoria de las aleaciones comerciales de aluminio. En el diagrama también destaca la
falta de datos de las propiedades mecénicas de LW-HEA, ya que el diagrama se realiz

con tan solo los datos de cuatro LW-HEA.

Otra de las potenciales aplicaciones de las HEA, es en la de materiales con solicitaciones
a altas temperaturas. Esto se debe principalmente, a que se han obtenido distintas HEA
con mejores propiedades a alta temperatura que superaleaciones de niquel [70]. En la
Figura 7 se compararon diversas HEA y CCA (el autor también hace esta distincion) con
superaleaciones de base niquel. Como se puede apreciar hay varias HEA/CCA con una
tension de fluencia superior a 1000 °C a la de las superaleaciones, ademas con una

densidad menor.

HEAs and CCAs @ Ni-based superalloys
INCONEL 754, INCONEL 738,
2000 O8cC ® B2 HASTELLOY X, HS 188, Haynes HR-110,
OBCC+B2 © BCC+2" g N-155, Mar-M247
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Figura 7. Diagrama tension de fluencia a 1000 °C - densidad de HEA, CCAy

superaleaciones [70]
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A pesar de los excelentes resultados que se han reportados para HEA, todavia existe un
gran desconocimiento general de las propiedades mecanicas de LW-HEA. Por tanto, este
capitulo se centra especificamente en el estudio de las propiedades mecanicas de
LW-HEA, definiendo como baja densidad aleaciones con una densidad similar o inferior

a 4,50 g/cm? independiente del método de fabricacion empleado.

Para facilitar la compresion de los resultados, todas las propiedades investigadas se

dividen en tres grupos en funcién de su constitucion elemental:

1. LW-HEA equimolares o cercanas
2. LW-HEA con Al como elemento principal
3. LW-HEA con Mg o Ti como elemento principal

3.2 Dureza

La dureza es una de las propiedades mas estudiadas de las LW-HEA, ya que los ensayos
de dureza son ensayos no destructivos que no requieren de una gran cantidad de material.
Ademas, una de las principales caracteristicas de LW-HEA es la alta dureza derivada de
las microestructuras multifase, ya que en contraposicion a las HEA tradicionales apenas

existen LW-HEA compuestas de una unica fase en SS.

La mayoria de LW-HEA estan compuestas por una matriz reforzada con varios Cl, siendo

este tipo de microestructura la responsable de los altos valores de dureza obtenidos.

3.2.1 LW-HEA equimolares o cercanas

En el afio 2009 se hizo referencia por primera vez a una HEA de baja densidad, cuando
C. C. Juan present6 un poster en el congreso de E-MRS Fall Meeting. La aleacion
investigada se denomind AlxBexFe10SiisTiss, y se obtuvo una elevada dureza de
911 HV [71]. Teniendo en cuenta que la densidad calculada fue de 3,91 g/cm?, la aleacion

cred una gran expectativa en cuanto a las propiedades mecéanicas de las LW-HEA.

También hay que destacar la primera y unica LW-HEA formada por una unica SS. La
aleacion AlxoLizoMg10ScooTizo obtuvo una dureza maxima de 591 HV, y una densidad de
2,67 g/cm?® [55]. En la Tabla 7 se resumen los valores de dureza obtenidos para LW-HEA

con composiciones equimolares o cercanas.
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Tabla 7. Densidad y dureza Vickers de LW-HEA equimolares o cercanas

Aleacion p(g/em’®) HV  Ref.
Alz0Sc10Ti30V20Cr10 <500 590
Al20Sc10Ti10V30Crso <500 570 [59]
Al35Sc10Ti10V35Crao <500 558

AlMgLiCa -- ~ 297
Al:MgLiCa ~ ~303 [63]
AIMgLiCao3 ~ ~299
Alis 6Cu1s 6Fe16 6MnN16 6MQ16 6 Tl16 6 4,47 770  [62]
MgMnAIZnCu 429 431 [5,72]
AlzsCriaMgs TizsVig 4,05 460  [60]
AlzsCusFesMnsSizoV10Zrio 3,96 751 [7]
AlxoBeoFe10SiisTiss 3,91 911  [73]
Al20Li20Mg10Sc20Tiz0 2,67 499  [55]
MgssAlssLiisZn7CasCus 2,27 267 74]
MgssAlzsLiisZn7CasYs 2,25 237

3.2.2 LW-HEA con Al como elemento principal

Las aleaciones con Al como elemento principal son las mas estudiadas dentro del campo
de LW-HEA. Generalmente, se han obtenido unos valores de dureza muy elevados,
siendo la propiedad mecénica mas investigada. Al ser el aluminio el elemento principal,
las densidades van desde valores cercanos a los de las aleaciones de aluminio
(~ 2,7 glcm?®), hasta densidades similares a las de las aleaciones tradicionales de titanio
(~ 4,5 glcm?®).

Dentro de las aleaciones englobadas dentro de esta clasificacion, cabe destacar que en la
publicacion “Phase prediction, microstructure and high hardness of novel light-weight
high entropy alloys” [75] realizada por el autor de esta tesis, se obtuvo el mayor valor de
microdureza hasta la fecha, en la aleacion AlsCuisCrisFeisSiis. Ademas, también se

obtuvo el de mayor microdureza especifica en la aleacion AlssCusCrsSiisMnsTis.

En la Tabla 8 se resumen los valores de dureza obtenidos en la literatura para LW-HEA

con Al como elemento principal.
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Tabla 8. Densidad y dureza Vickers de LW-HEA con Al como elemento principal

Aleacion p(g/em®) HV Ref.
AlZng.4Lio2Mgo2Cuo. - ~240 [76]
AleoCuioFe10CrsMnsNisMgs 4,60 743 [75]
Al4oCuisCrisFe1sSiss 4,50 916
AlsoTisCrisMnzo 4,56 395
Also(TiCrMn)asVs 4,50 355
Also(TiCrMn)375V125 4,47 385
Also(TiCrMn)3oV2o 4,40 489 7]
AlsoTi20CrisMnis 4,38 346
AlsoTi20Cri0Mn2o 4,37 335
AlsoTi20Cr2oMnio 4,37 347
AlsgTizsCrisMnyo 4,23 406
AlsoCusMnsNisSizoZnis 4,08 887 [7]
AlesCusCrsSiisMnsTis 3,79 889 [75]
Als0CasCusNi10SizoTio 3,33 437  [7]
Algs.65Mg21.39A010.02Ni2.94 3,25 275  [61]
AlsoMgsSisCUsSns 310 123 [78]
AlssCUsMgsNisSizsZns 315 260 [34]
AlgoLisMgsZnsSns 3,12 ~120 [78]
AlesCusFesMgsSiisZns 3,08 235
Al26CrsCusMgsSizoZns 306 200 [34]
Al70CusMgsSi1oZnsZrs 3,06 220
AlesMg10SizoCUsZnsNiz S04 208
AlgoMgsSisCusZns 3,02 ~ 165
Al70Mg10Si1oCUsZns 300 ~103 [79]
Al7CUsMgsMnsSizoZns 208 264 [34]
AlaoLisMgsCusZns 208 ~175 [79]
Als7.2Mg22.00Ag10.07 2,98 225 (61]
Als7.2M22.00A010.07* 2,98 240
Al70Mg10SitoCUsZns 206 ~103 [79]

Al736MQg18Ni1sTireZr1Zns 2,77 222 [61]
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Aleacion p(g/em®) HV Ref.
AlgoLisMgsSisCus 2,74 ~160 [5]
AlsoMg30Si1oCusZns 2,65 ~195 [78]

“Enfriada en agua

3.2.3 LW-HEA con Mg o Ti como elemento principal

Dentro de las LW-HEA con Mg como elemento principal, la mayoria de la investigacion
realizada se ha enfocado en el sistema Mg-Mn-Al-Zn-Cu. Estas aleaciones se caracterizan
por una densidad muy baja y una dureza moderada. Las aleaciones dentro de este sistema
siguen una tendencia de aumentar la dureza y la densidad al disminuir la cantidad de Mg,
es decir el aumento de la entropia (aleaciones méas cercanas a la equimolaridad) aumenta

los valores de la dureza.

En cuanto a la dureza de aleaciones con Ti como elemento principal, solo se ha obtenido
la dureza de la aleacion TigoAls7CresNbes. En la Tabla 9 se resumen los valores de dureza

obtenidos en la literatura para aleaciones con Mg o Ti como elemento principal.

Tabla 9. Densidad y dureza Vickers de HEA con Mg o Ti como elemento principal

Aleacion p (g/em®) HV Ref.
TisoAlo 7CTo 6NDos 485 273 [80]
Mgzs(MnAIZnCu)e7 3,50 310
Mgs3(MnAIZnCu)s? 2,75 250
Mgsse(MnAIZnCu)sas 250 225
Mgso(MnAIZnCu)so 2,20 173
Mgs2Li13Zn12Cu10Y3 2,67 176 [81]
MgezLi13Zn12Cu10Y3" 2,64 144
MgsoAlsCUsMnsZns 2,15 196 [82]

[5]

* muestra extruida

3.3 Propiedades a compresion

Después de los ensayos de dureza, los ensayos de compresion axial han sido los mas

empleados para caracterizar las propiedades mecanicas de las LW-HEA. Estos ensayos
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suponen una ventaja en materiales fragiles y para materiales fabricados a escala de
laboratorio, ya que la cantidad de material necesaria para las probetas de compresion es

generalmente menor que el de las probetas de traccion.

Anélogamente a los diagramas de propiedades mecanicas realizados para HEA en el
capitulo 3.1 Introduccidn, distintos autores han propuesto diagramas con las propiedades

compresivas de LW-HEA, comparandolas con otros materiales comerciales.

Uno de ellos fue propuesto en la publicacion realizada durante la presente tesis “Design,
Microstructure and Mechanical properties of Cast Medium Entropy Aluminium Alloys”,
en la que se desarrollaron cinco aleaciones basadas en los sistemas AlssCusMgsSi1sZnsXs
y Al7oCusMgsSi1nZnsXs (X = Fe, Ni, Cr, Mn y Zr) [34]. En la Figura 8 se observa el
diagrama de tensién de fluencia compresiva — densidad de las aleaciones (de MEA-1 a
MEA-5), otras LW-HEA y aleaciones tradicionales.

Como se puede observar, todas las aleaciones presentaron una densidad similar a la de las
aleaciones de aluminio y una tension de fluencia superior a la de las demés aleaciones.
La aleacion definida como MEA-2 en la publicacion, forma parte de las seis aleaciones

investigadas en esta tesis, en la que ha sido definida como Al70CusMgsNisSiioZns,

__650 :
o MEA-4 @ AlLIMgZnSn
= 600
- MEA-5
o 550 Mgaz(AlICuMnZn)s; @ MgAICuMnZn
B @ MEA-2
b . MEA-3 :
2 4 a T £ AlsoLisMgsZnsCus Tialloys
2 450 1Mess(AlCuMNZn)ss £ MIEA-1  ig.s(AlCuMNZn)sr
o Mgso(AlICuMnZn)so ® . «
ﬁ Ly AlsoLisMgsZnsSns
= Al alloys
= 350 g
o) ® Current work ®Lietal. Yang et al.
) Mg alloys

300

1,5 2 2,5 3 3,5 4 4,5 5

Density (g/cm3)

Figura 8. Diagrama de tension de fluencia compresiva — densidad [34]

Por otro lado, Y. Jia y su equipo desarrollaron cinco aleaciones dentro del sistema
Al-Li-Mg-Ca-Si y realizaron un diagrama tension de fluencia/tension de rotura
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especifica— modulo de Young [58], comparando sus aleaciones con otras LW-HEA y
aleaciones tradicionales.

En la Figura 9 se observa como las aleaciones investigadas se situaron con una tension
de fluencia / tension de rotura especificas por encima de las demas aleaciones estudiadas,
y con un modulo de Young similar al de las aleaciones de Mg vy Li.
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Figura 9. Diagrama tension de fluencia/tension de rotura especifica—mddulo de Young [58]

3.3.1 LW-HEA equimolares o cercanas

En cuanto a las LW-HEA equimolares o cercanas, la aleacion MgMnAIZnCu se investigd
con tres velocidades de enfriamiento distintas [72], obteniendo resistencias de
compresion entre 428 y 450 MPa y un alargamiento maximo (¢) para la muestra enfriada

en agua salada de 5,5 %.

Por otro lado, las aleaciones AILiMgZnSn y AlLiosMgZnosSno,2 se investigaron junto a
aleaciones no equimolares, obteniéndose tensiones de rotura elevadas de 615 y 546 MPa

respectivamente, pero practicamente con una plasticidad nula en ambas aleaciones [54].

Otra investigacion que se centro en la aleacion equimolar MgCaAlLiCu obtuvo una
tension de rotura de 910 MPa en los ensayos de compresion [83], aunque no se ofrecieron
mas datos sobre los ensayos. En la Tabla 10 se resumen las propiedades mecanicas a

compresion de LW-HEA equimolares o cercanas descritas en la literatura.
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Tabla 10. Propiedades a compresion de LW-HEA equimolares o cercanas

Aleacion P = oo gemex ‘ Ref.
(g/cm®)  (GPa)  (MPa) (MPa) (%)
MgMnAIZnCu! 4,29 13 -- 428 3
MgMnAIZnCu? 4,29 10 - 437 4 [72]
MgMnAIZnCu® 4,29 8 -- 450 5
AILiMgZnSn 4,23 -- 600 615 1 [54]
AlLio5sMgZnosSno.2 3,22 -- -- 546 --
Al19.9Li30Mg35SinCasYo 1 1,70 -- 556 710 ~3 (58]
AlsLizsMgssCaioSis 1,57 -- 418 516 ~15

enfriamiento en aire, 2 agua y ® agua salada

3.3.2 LW-HEA con Al como elemento principal

La primera investigacion de LW-HEA con Al como elemento principal se publicé en
2014. La investigacion se centr6 en los sistemas Al-Li-Mg-Zn-Cu vy
Al-Li-Mg-Zn-Sn [54], con composiciones equimolares o cercanas y aleaciones con un
80 % at. de Al

Las aleaciones no equiatdmicas AlgoLisMgsZnsSns y AlgoLisMgsZnsCus, mostraron una
resistencia a la fractura de 879 y 836 MPa, y unas deformaciones del 17 % y el 16 %,
respectivamente. Por otro lado, las aleaciones equimolares o cercanas AlLiMgZnSn y
AlLipsMgZngsSng2 mostraron un comportamiento muy fragil, con valores de

deformacion pléastica inferiores al 1,2 %.

Otra linea de investigacion desarrolld las aleaciones AlgoMgsSisCusSns,
AlgoMgsSisCusZns,  AlgoLisMgsSisCus,  AlgoLisMgsCusZns,  AlgoLisMgsZnsSns,
AlggMg10Si1oCusZnsNiz 'y AlsgMgsoSiioCusZns [78]. La aleacion AlggMgsSisCusSns
obtuvo una resistencia a la compresion cercana a 500 MPa y un 14 % de deformacion.
Por otro lado, la aleacion AlspMgs0Si1oCusZns sufrio una fractura prematura a 400 MPa,

con una de deformacion maxima del 3 %.

La aleacion AlzoMg10Si1oCusZns fue fabricada por métodos de fundicion convencionales
[79], y se aplicaron técnicas de ultrasonidos y tratamientos térmicos para mejorar sus

propiedades. La aleacion en estado bruto de colada obtuvo una resistencia de compresion
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cercana a 600 MPa con una ductilidad del 5 %. Estos valores se consiguieron aumentar
hasta una tension de rotura de 700 MPa y una ductilidad del 9 %, mediante los distintos

tratamientos aplicados.

En la investigacion del sistema Al-Ti-Cr-Mn-V se realizaron tratamientos térmicos de
homogenizacion a 600° C, 800° C y 1000° C de las aleaciones AlsgTi20CrioMnzo y
Also(TiCrMn)4sVs. En general, todos los tratamientos térmicos redujeron las propiedades
mecanicas de ambas aleaciones, sobre todo la ductilidad. Aunque el tratamiento de 24 h
a 800° C de la aleacion Also(TiCrMn)ssVs, no fue en detrimento de ninguna de las
propiedades mecanicas [77].

Basados en el mismo sistema AIl-Mg-Zn-Cu-Si, se estudiaron las propiedades
compresivas de las aleaciones AlsgsMgz15Zn45CussSit, AlssMg27Zn45CussSiy,
Ales7MQ233Zn45CU45Si1,  AlgoMg1aZn27Cuz7Sios,  AlgsMg105Zn2.025CU2,025Si0.45 Y
AlgoMg7Zn1 35CuU1.35Si03 [84]. Todas las aleaciones obtuvieron una resistencia a la
compresion superior a 500 MPa, aunque solo las aleaciones AlgoMg14Zn27Cuz.7Sios,

AlgsM(10.5Zn2.025CU2.025Si0.45 Y AlsgoMgrZn1.35Cu1.35Sio.3 mostraron deformacion plastica.

Las propiedades mecanicas a compresion de cinco aleaciones de los sistemas
AlgsCusMgsSiisZnsXs y Al7oCusMgsSiinZnsXs fueron investigados durante la realizacion
de la presente tesis [34], siendo la aleacion Al;0CusMgsNisSiioZns objeto de investigacion
en mas detalle. Los valores de resistencia obtenidos se situaron entre 482 MPay 644 MPa,
con deformaciones entre el 1 % y 6 %. En la Tabla 11 se resumen las propiedades
mecéanicas a compresion de LW-HEA con Al como elemento principal reportadas en la

literatura.

Tabla 11. Propiedades a compresion de LW-HEA con Al como elemento principal

Aleacion P = oo oemex ‘ Ref.
(g/lcm3)  (GPa) (MPa) (MPa) (%)
AlsoTitsCrisMnoo 4,56 -- 944 1749 17
Also(TiCrMn)asVs 4,50 - 934 1995 33

Also(TiCrMn)z75Vi2s 4,47 -- 1059 1602 18 -
Also(TiCrMn)soVao 4,40 - 1362 1823 12
AlsgTizoCrisMnis 4,38 -- 780 1772 25
AlsoTi20CrioMnzo 4,37 -- 648 1763 32
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p E Gcy Gcemax €

Aleacion Ref.
(g/lcm®) (GPa) (MPa) (MPa) (%)
AlsoTi20Cr0Mnio 4,37 - 855 2043 27
AlsgTizsCrisMngo 4,23 -- 1128 1740 17
AlsoMgsSisCUsSns 3,19 - - 514 14 [79]
AlssCusMgsNisSizsZns 315 108 534 574 1 [34]
AlgoLisMgsZnsSns 3,12 - - 577 14 [78]
AlssCusFesMgsSizsZns 3,08 89 422 482 1 [34]
AlsoLisMgsZnsCus 3,08 - 488 879 17 [54]
Al7CrsCusMgsSiioZns 3,06 78 490 608 6 [34]
Al70CusMgsSi1ZnsZrs 3,06 105 565 633 4
AlsoLisMgsZnsSns 3,05 = 415 836 16 [54]
AlesMg10Si1oCusZnsNiz 3,04 -- -- 702 6 (78]
AlgoMgsSisCusZns 3,02 -- -- 655 12
Al70Mg10SizoCusZns 3,00 = 369 573 5 [79]
Al70CusMgsMnsSizoZns 208 114 622 644 2 [34]
AlsoLisMgsCUsZns 2,98 - - 682 10 [79]
Al70Mg10SizoCusZns 2,96 - 369 573 5 [79]
Alos7Mgz3ZnssCUssSis 2,75 = = 660 4 [84]
AlsoLisMgsSisCUs 2,74 - - 592 8 [79]
AlgoMg14Zn2 7Cu2.7Sio6 2,73 -- 203 498 14
AlgsM105Zn2.025CU2.025Si045 2,72 - 255 814 25 (84]
AlgoMg7.1Zn1.35CU1.35Si0.3 2,71 -- 198 794 33
AlssMg27Zns sCu 580 2,69 - . 676 2
AlsoMga0SizeCUsZNs 2,65 = = 413 2 [78]
Alsg sMQ3z15Zn45CU45Si1 2,64 - - 577 3 [84]

3.3.3 LW-HEA con Mg o Ti como elemento principal

La primera investigacion de las propiedades a compresion de LW-HEA se present6 en el
afio 2010, y se centré en la investigacion del sistema Mgx(MnAIZnCu)ioox [5]. Las
aleaciones mostraron una resistencia de compresion entre 400 y 500 MPa, con una

deformacion maxima del 5 %. Aunque las propiedades a compresion fueron similares a
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la version equimolar [72], las densidades fueron mucho menores debido al mayor % de
Mg.

El sistema Al-Li-Mg-Ca-Si fue explorado en cinco aleaciones con Mg como elemento
principal [58]. La aleacion de partida AligglizoMQgssSiioCasYo,1 obtuvo unos elevados
valores de resistencia de aproximadamente 710 MPa, pero la deformacion no supero el
2,6 % (Tabla 10). Por lo que se modificaron las composiciones (AlisLizsMgssCaosSiisy
AlsLizgMgssCaosSios) para mejorar la plasticidad, obteniéndose aleaciones con una

deformacidn superior al 45 %.

La aleacion MgsoAlsCusMnsZns siguid también la tendencia de las aleaciones no
equimolares con un elemento principal en una cantidad del 80 % at. [82]. Esto permitio
obtener una aleacion con una densidad de 2,15 g/cm?® y una resistencia a la compresion
de 616 MPa, con una deformacion del 17 %. Recientemente, se ha estudiado la aleacion
de media entropia Mge2Li13Zn12Cu10Y3, cuyas propiedades mecanicas compresivas

fueron mejoradas tras la extrusion de los lingotes [81].

El sistema Tix(AICrNb)100x fue estudiado en ocho aleaciones con una cantidades de Ti
entre el 45 % y el 80 % at., obteniendo valores de resistencia a la compresion superiores
a 1000 MPa en todas las aleaciones [80]. Aunque solos las aleaciones con un porcentaje
de Ti superior al 70 % obtuvieron una densidad inferior a 5 g/cm®. En la Tabla 12 se
resumen las propiedades mecanicas a compresién de LW-HEA con Mg o Ti como

elemento principal reportadas en la literatura.

Tabla 12. Propiedades a compresion de LW-HEA con Mg o Ti como elemento principal

Aleacion p (g/em®) ocy (MPa) ocmax (MPa) £(%) Ref.
Ti70Al10CrioNb1o 4,92 924 1389 60
TizsAlg3Crs 3Nbs 3 4,87 881 1284 65 [80]
TigoAls 7Cre,6Nbs 6 4,85 634 1086 70
Mga3(MnAIZnCu)e7 3,50 - 437 3
Mgs(MnAIZnCu)sy 2,75 . 500 5
Mgas,6(MNAIZnCu)sa 4 2,50 -- 482 4
Mgso(MPAIZnCu)so 2,20 340 400 5
Mge2Li13Zn12Cui0Y3 2,67 314 444 14 [81]
MgezLi13Zn12Cu10Y3" 2,64 286 675 33
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Aleacion p(g/cm3) ocy (MPa) ocmax (MPa) € (%) Ref.

MgesoAlsCUsMnsZns 2,15 192 616 17 [82]
AlisLizsMgagCaiSiy 1,52 360 596 9
AlisLizsMgasCao5Sis s 1,50 342 -- >45 [58]
Al15Li39MgasCao5Sios 1,46 300 -- > 60

3.4 Propiedades a traccion

En comparacion con los ensayos de dureza y compresion axial, los ensayos de traccion
axial han recibido una menor atencion en el campo de las LW-HEA. Los ensayos de
compresion son mas adecuados para determinar las propiedades mecéanicas de los
materiales, ya que en la mayoria de las aplicaciones ingenieriles las aleaciones son

sometidas a cargas de traccion.

Esta menor relevancia de los ensayos de traccion en LW-HEA se debe a varios motivos.
El primero de los motivos es la cantidad necesaria de material fabricado, ya que los
ensayos de traccion requieren de probetas de una longitud determinada que es dificil de
alcanzar en las escalas de laboratorio en las que se han fabricado la mayoria de las

aleaciones.

Otro motivo es la fragilidad de las aleaciones. Generalmente, las LW-HEA presentan
altos valores de dureza y resistencia a compresion, pero carecen de ductilidad.
Finalmente, se encuentra el desconocimiento metaltrgico de las nuevas aleaciones, que
impide realizar un tratamiento térmico adecuado que mejore la ductilidad de las

aleaciones, como sucede con las aleaciones comerciales.

En consecuencia, se debe de tener en cuenta que, al ser aleaciones desconocidas hasta su
investigacién en esta tesis, se ha priorizado la caracterizacién de las propiedades
mecanicas en estado bruto de colada. Hasta la fecha solo existen tres publicaciones
relacionadas con la investigacion de las propiedades a traccion de aleaciones que puedan
considerarse LW-HEA. La primera investigacion es del afio 2019 y estudio los efectos
del aumento de la entropia, afladiendo Cu y Zn a una aleacion de aluminio comercial [85].

De esta manera, se partié de la aleacion 5083 (Al-4Mg) y se estudiaron las aleaciones
Al-4Mg-2Zn, Al-4Mg-4Zn, Al-4Mg-6Zn, Al-4Mg-6Zn-3Cu y Al-4Mg-6Zn-6Cu.
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Como se puede apreciar en la Figura 10, la aleacion 5083 tiene un alargamiento maximo
del 23 %, que va reduciéndose con el aumento gradual del contenido en Zn, aunque
provoca un aumento de la resistencia de mas de 40 MPa. La introduccién de Cu en el
sistema provocd un gran aumento de la resistencia frente a la aleacién 5083. EI mejor
balance de las propiedades a traccion investigadas fue para la aleacion Al-4Mg-6Zn-6Cu,
ya que el 6 % en peso de Cu mejoro la ductilidad y la resistencia respecto a la aleacion
Al-4Mg-6Zn-3Cu. El diagrama indica que el aumento del Zn disminuye progresivamente
la ductilidad y aumenta la resistencia, y que la introduccion de Cu aumenta

significativamente la resistencia sin apenas afectar a la ductilidad.

500
—— 5083
e —— 5083-2%7Zn
//-/’/ —— 5083-4%Zn
400 C —— 5083-6%Zn
W —— 5083-6%Zn-3%Cu
/ 5083-6%Zn-6%Cu
= 300
a.
S \
b1
[77]
£ 2004
15}
100
0 -
I . 1 % Ll » 1 = 1
0. 00 0.05 0.10 0.15 0. 20
Strain

Figura 10. Curvas tension - deformacion de las aleaciones 5083 + Cu 'y Zn [85]

En el mismo afio se publicaron los resultados de los ensayos de traccion de la aleacion
MgsoAlsCusMnsZns, obteniendo un limite elastico de 211 MPa, una tension de rotura de

318 MPay una ductilidad del 8,2 % [82].

Por altimo, basandose en los resultados de los ensayos de compresion del sistema
Tix(AICrNb)100-x, Se selecciono la aleacion Tiss(AICrNb)ss para estudiar sus propiedades
a traccion [80]. En la Tabla 13 se han comparado los resultados de los ensayos de
compresion y traccion en estado bruto de colada, y con los distintos tratamientos térmicos
empleados. Se puede observar, como ambos tratamientos de homogenizacion supusieron

una mejora de las propiedades mecanicas, sobre todo de la ductilidad.
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Tabla 13. Comparativa de los ensayos de compresidn y traccion del sistema Tix(AICrNb)1go-x

Ensayo oy (MPa) omax(MPa) (%) Ref.
Compresion 954 1434 57
Traccion 1000 1100 18

Traccion con homogenizacion de 12 h 950 1100 22 1801
Traccion con homogenizacion de 24 h 950 1200 32

3.5 Propiedades a fatiga

La fatiga mecanica es un fendmeno que se produce cuando un material esta sujeto a la
aplicacion de cargas ciclicas que van acumulando un dafio progresivo en el material, y
finalmente puede causar su rotura, a pesar de que las tensiones aplicadas sean inferiores
a la tensién de rotura del material. EI fendmeno de la fatiga de los materiales produce
grandes pérdidas a la economia de cualquier pais, y es un fendmeno que lleva afios
teniéndose en cuenta en el disefio de materiales estructurales. El coste total de la fatiga
para la economia de los Estados Unidos fue estimada de 119 mil millones de dolares en
1982, casi el 4 % del PIB de ese mismo afio [86]. Teniendo en cuenta las grandes pérdidas
que esto representa, el estudio de las propiedades a fatiga de los materiales estructurales

es de gran importancia en nuestros dias.

A pesar de la gran importancia de las propiedades a fatiga de los materiales en
aplicaciones ingenieriles, las propiedades de las HEA no han sido practicamente
investigadas hasta la fecha, mucho menos las de las LW-HEA. Esto se debe a que los
investigadores se hayan centrado en disefiar nuevas aleaciones y caracterizarlas mediante
ensayos de dureza, compresion y tracciéon (aungque en menor medida). Puesto que estos

ensayos son mas rapidos de efectuar y necesitan de un volumen de material menor.

Por tanto, sélo se han efectuado investigaciones sobre la resistencia a la fatiga de unas
pocas aleaciones: CrMnFeCoNi [87], AlosCoCrCuFeNi [88,89], Alo.2CrFeNiTio2 [90] y
AICrFeNi>Cu [90]. Basados en estas investigaciones, solo existen en la bibliografia un
capitulo de libro de las propiedades estructurales de las HEA con un breve repaso de las
propiedades a fatiga [68], dos articulos review sobre el comportamiento a fatiga de las

HEA [91] y otro sobre las propiedades de creep, fractura y fatiga [92].
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La primera publicacion es del afio 2012, y en ella se comparé el comportamiento a fatiga
de la aleacion AlosCoCrCuFeNi con diversas aleaciones convencionales. Las muestras se
fabricaron en un horno de arco eléctrico y se sometieron a un recocido a 1000 °C durante
6 h, enfriadas en agua y laminadas en frio. Las muestras se mecanizaron posteriormente

para obtener probetas de fatiga para el ensayo de fatiga por flexion en cuatro puntos.

En la Figura 11 se muestran las curvas S - N de la aleacion AlosCoCrCuFeNi comparadas
con otros materiales [89]. Como se puede apreciar, los resultados mostraron que la
aleacion AlosCoCrCuFeNi puede ser potencialmente aplicada en aplicaciones donde el

comportamiento a fatiga es un factor clave.
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Figura 11. Curvas S - N de la aleacion AlosCoCrCuFeNi (a) limite de resistencia y (b) ratio

de fatiga comparadas con otros materiales [89]
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Los estudios de las propiedades a fatiga de las demas aleaciones se centraron
mayoritariamente en la investigacion del crecimiento de grieta. De esta manera, la
investigacion llevada a cabo del crecimiento de grieta por fatiga en la aleacién
CrMnFeCoNi, demostro que la resistencia al crecimiento de grieta de esta aleacion es

comparable al de aceros inoxidables austeniticos y aceros TWIP [87].

Los ensayos de crecimiento de grieta realizados en las aleaciones Alg2CrFeNiTio2 y
AICrFeNi,Cu en estado bruto de colada, mostraron umbrales de fatiga elevados que
disminuyeron significativamente con el aumento de la relacion de carga [90]. Para
LW-HEA no se han publicado todavia los resultados de ninguna investigacion de sus

propiedades a fatiga.

3.6 Propiedades tribologicas

El término tribologia fue acufiado en 1966 en un informe realizado por P. Host para la
Comision del Ministerio de Educacion y Ciencia de Gran Bretafia, definiendose como “/a
ciencia y la tecnologia que estudia las superficies que estan en contacto y movimiento
relativo, asi como los fenémenos que de ello se derivan” [93]. El desconocimiento de esta
ciencia de caracter multidisciplinar hizo que las pérdidas ocasionadas a la economia
Britanica se estimaran en 515 millones de libras en el afio 1965 [94]. Esto fue atribuido a
la falta de la aplicacion de los fundamentos basicos de la tribologia a los disefios
mecénicos de la época. Estos fundamentos basicos son la friccion, el desgaste y la

lubricacion.

Teniendo en cuenta la importancia de la tribologia en el desarrollo de nuevos materiales,
las propiedades triboldgicas han sido objeto de estudio desde las primeras publicaciones
sobre HEA. En el 2004 ya se publicé el primer estudio sobre la resistencia al desgaste de
la aleacion AlosCoCrCuFeNiBy [95] con distintos contenidos de B, que fue comparada
con aleaciones comerciales, como se aprecia en la Figura 12. La resistencia al desgaste
de la aleacion AlosCoCrCuFeNiB fue incluso mejor que el acero resistente al desgaste
SUJ2.

Posteriormente, han sido realizadas investigaciones basadas en ensayos tipo

“pinon disc”, “pin on belt” o configuraciones similares de varias HEA [96-101]. Los

resultados obtenidos posicionan a las HEA como potenciales materiales de uso en
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aplicaciones sometidas a degaste abrasivo. De hecho, existe una nueva familia de
aleaciones surgida del concepto de las HEA, que son denominados ‘“high entropy
coatings” [102].

Por otro lado, el comportamiento tribolégico de las LW-HEA es algo no investigado hasta
la fecha, no habiéndose encontrado en la literatura ninguna referencia. Es por ello, por lo
que en este apartado se ha realizado un breve repaso de los conceptos fundamentales de

la tribologia en relacion con la parte experimental de la tesis.
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Figura 12. Diagrama resistencia al desgaste — dureza de AlosCoCrCuFeNiBx [95]

3.6.1 Friccion

La fuerza de friccién es la resistencia al movimiento de un cuerpo sobre otro, y es el
resultado de la disipacion de la energia en la superficie de deslizamiento entre ambos
cuerpos. Las “leyes” que rigen el comportamiento de friccion de los cuerpos solidos
fueron postuladas por C. A. Coulomb, aunque gran parte de su trabajo se basé en las
aportaciones realizadas por L. Da Vinci y G. Amontons [103]. Las leyes de Coulomb

[104] se pueden expresar de una manera generalizada de la siguiente manera:

1. Lafriccion estatica es superior a la friccidn cinética

2. Lafriccion es independiente de la velocidad de deslizamiento

3. La fuerza de friccion es proporcional a la carga aplicada

4. La fuerza de friccion es independiente del area de contacto
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Por tanto, en un sistema triboldgico la friccion se ve afectada por la dureza de los
materiales en contacto, la presencia de particulas abrasivas, carga externa aplicada,
condiciones ambientales como la temperatura y lubricantes, rugosidad de las superficies
en contacto, reactividad quimica de los materiales en contacto, etc. La friccion se suele
expresar mediante el coeficiente de friccion (W), y es funcién de la fuerza de friccién (F)
y la carga normal (N). Se define de la siguiente manera:

n= E (Ecuacion 12)

Como se puede apreciar p es adimensional, ya que es una relacion entre dos fuerzas. Este
coeficiente se obtiene de manera experimental en distintos ensayos triboldgicos del tipo
“pin on disc”, “reciprocating test”, etc. En la Tabla 14 se resumen los coeficientes de

friccion estaticos y dindmicos para distintos materiales [104].

Tabla 14. Coeficientes de friccion estaticos y dindmicos para distintos materiales [104]

Parte fija Parte mévil pestatico p dindmico

Al 6061-T6 0,42 0,34

Acero 1032 0,35 0,25

Aluminio 6061-T6

Ti-6Al-4V 0,34 0,29

Teflon 0,19 0,18

Al 6061-T6 0,47 0,38

Acero 1032 Acero 1032 0,31 0,23
Ti-6Al-4V 0,36 0,32

o Al 6061-T6 0,41 0,38

Titanio 6AIl-4V

Teflon 0,23 0,21

3.6.2 Modos de desgaste

El desgaste se define como el dafio progresivo en una superficie sélida como resultado de
su movimiento relativo con otra superficie en contacto, que implica como minimo la
pérdida progresiva de material en una de las superficies en contacto. EI desgaste no es
una propiedad del material, ya que depende de varios factores como las condiciones del
contacto, la presion ejercida, velocidad de deslizamiento, etc.

Aunque existen varias clasificaciones de los distintos tipos de desgaste, la mas habitual

clasifica el desgaste en mecanico, quimico o térmico. El desgaste mecéanico, que es el
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investigado en esta tesis, estd mayormente asociado a los procesos de deformacion y
fractura, siendo a grandes rasgos el de deformacion para materiales ductiles y el de

fractura para fragiles.

Dentro de los mecanismos de desgaste mecénico los modos mas habituales son el
adhesivo, abrasivo, erosivo y fatiga. Estos modos de desgaste se representan en la Figura

13,
(b)

(d)
Figura 13. Modos de desgaste (a) adhesivo con transferencia de material, (b) abrasivo de

superficie ductil, (c) erosivo y (d) de fatiga superficial con iniciacién y propagacion de grieta
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Capitulo 4

Descripcion general de

las aleaciones

4.1 Introduccion

En este capitulo se describen los distintos procesos de fabricacion empleados, la
composicion elemental o quimica, la formacion de fases y la densidad de las seis
aleaciones investigadas en esta tesis. Todas estas caracteristicas tienen influencia en los
posteriores capitulos del estudio microestructural y de las propiedades mecanicas, y son

imprescindibles para la discusion de los posteriores resultados.

Se han empleado tres procesos diferentes de fabricacién, y se han investigado dos
aleaciones de cada proceso. Las aleaciones objetivo se han nombrado utilizando la
nomenclatura empleada en el campo de HEA, ordenando Unicamente los elementos
principales (= 5 % at.) en orden alfabético, e indicando mediante un subindice su
porcentaje atomico nominal. De esta manera, las seis aleaciones investigadas en la tesis

se han denominado:

e AlgoCu10MnsNisSiisZns e AlgsCusSisZns
e AlgoCrsCuioFeioMgsMnsNis e AlssCui0Mg10SizoZns
e Al7CusMgsNisSi1Zns e AlgCusMgsSisZns

4.2 Fabricacion de las aleaciones

Como se ha mencionado en la revision bibliogréfica, la mayoria de las HEA y LW-HEA
investigadas hasta la fecha se han fabricado a escala de laboratorio, bajo unas estrictas

condiciones de fusion en atmosfera inerte y coladas en molde metalico refrigerado.
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Empleando siempre materiales de gran pureza y refundiendo varias veces los lingotes

obtenidos, para asegurar la homogeneidad de la microestructura.

En contraposicion al trabajo realizado previamente en el campo, las aleaciones
investigadas en la tesis se realizaron a una escala mayor y con elementos de uso industrial,
e incluso reciclados. Ademas, no se emple6 ningdn tipo de refrigeracion en el molde, ni

refusion de los lingotes.

A pesar de que la fabricacion de las aleaciones no forma parte de las tareas realizadas en
esta tesis, se ha estimado oportuno realizar una breve descripcion de los procesos
empleados, para que sirva de ayuda en la interpretacion de los posteriores resultados

mecénicos y microestructurales.

Asi, en la fabricacion de las aleaciones investigadas en la tesis se emplearon tres procesos
de fundicion. EI primer proceso empleado fue el de fundicion por gravedad en horno de
alto vacio y colada en molde permanente metalico o coquilla. EI segundo proceso fue el
de fundicion por gravedad al aire libre y colada en molde permanente metalico. Por
altimo, se empled un proceso de fundicion a alta presion, mas conocido como
“High Pressure Die Casting” (HPDC).

Tabla 15. Piezas obtenidas de cada aleacion

Fabricacion Aleacion Pieza Obtenida

Fundicion en o
AlsoCu10MnsNisSiisZns

AleoCrsCuioFeioMgsMnsNis

horno de alto

vacio

Fundicién Al70CusMgsNisSiiZns

por gravedad AlgsCusSisZns
Fundicion
por AlesCu10Mg10Sii0Zns
inyeccion a AlgoCusMgsSisZns
alta presioén
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Los materiales empleados de base para la obtencion de las seis aleaciones fueron lingotes
de AISi9Cu3 y AISilOMg (Tecnalia, Iran, Espafia), que son dos de las aleaciones
comerciales de aluminio mas empleadas en la inyeccion de las piezas estructurales de los
vehiculos de automocion. Para la introduccion de los elementos aleante se emplearon
distintos materiales de uso industrial y de bajo coste. Por un lado, el Cu, Mn, Niy Ti se
alearon en formato briqueta (Bostlan, Mungia, Espafia) con una cantidad del elemento

aleante del 75 - 80 % en peso, siendo el resto Al.

Por otro lado, el Si se introdujo en el formato denominado Si metal (llarduya, Amorebieta,
Espafia), con una pureza del 99,19 % en peso. Finalmente, el Mg y el Zn se introdujeron
a traves del reciclaje de retornos de piezas desechadas de AM60B y Zamak 5 (Tecnalia,
Irin, Espafa), respectivamente. En la Tabla 15 se correlacionan los procesos de

fabricacion empleados, las aleaciones fabricadas y el tipo de lingote o pieza obtenida.

4.2.1 Proceso de fundicion por gravedad en horno de alto vacio

Las aleaciones AlsoCu10MnsNisSiisZns y AleoCrsCuioFeioMgsMnsNis se fundieron en un
horno de alto vacio modelo VIM (Consarc, Rancocas, Estados Unidos). Los materiales
se fundieron en un crisol ceramico, y fueron colados en un molde metélico permanente

dentro del tambor del horno. En la Figura 14 se observa el equipo empleado.

Figura 14. Horno de induccién de alto vacio
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Antes de comenzar la fusion de los materiales, se introdujo una atmosfera protectora de
gas argon para evitar la oxidacion de los materiales. La presion de camara fue de 400 mbar
durante todo el proceso de fusion y colada. Mediante este proceso, se obtuvieron lingotes
de aproximadamente 80 mm (largo) x 80 mm (ancho) x 140 mm (grosor), y una cantidad
aproximada de 3,6 kg de cada aleacion. El proceso de fabricacion de estas aleaciones se
describe con més detalle en las referencias [7,75] publicadas durante la realizacion de la

presente tesis.

4.2.2 Proceso de fundicion por gravedad

En el segundo método de fabricacion, se emple6 un horno de induccion modelo
VIP I (Inductotherm Corp., Rancocas, USA) en el que se fundieron las aleaciones
Al70CusMgsNisSiinZns y AlgsCusSisZns en un crisol de alimina. EI equipo se representa
en la Figura 15 (a).

Figura 15. (a) horno de induccién y (b) moldeado de las aleaciones

Los lingotes de las aleaciones de aluminio se emplearon como pie de bafio, al que una
vez fundido se le han ido afiadiendo los distintos elementos de la aleacion, hasta obtener
la composicion objetivo. Una vez fundidos todos los materiales se moldearon en una
coquilla metélica de acero, como se aprecia en la Figura 15 (b).

De esta manera, se obtuvieron como minimo aproximadamente 9 kg de cada aleacién, en
varios lingotes de aproximadamente 200 mm (largo) x 80 mm (ancho) x 40 mm (grosor).
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El proceso detallado de la fabricacion mediante este método se describe con mas detalle
en la Ref. [34], publicadas durante la realizacion de esta tesis.

4.2.3 Proceso de fundicion por inyeccion a alta presion

Por Gltimo, se empled el proceso HPDC para fabricar las aleaciones AlesCu10Mg10Si10Zns
y AlgoCusMgsSisZns. Las aleaciones se fundieron en un horno de resistencias eléctricas
con capacidad para 500 kg modelo Heerbo 72 (Morgan, Berkatal, Alemania), y se
inyectaron en una maquina de fundicion a presion de cémara fria PT 1000
(Pretransa, Tarragona, Espafia). La célula de inyeccion del equipo con las partes mas

relevantes se refleja en la Figura 16. EI empleo de este proceso permiti6 la fabricacion de

aproximadamente 80 kg, y la obtencion de unas 70 probetas de traccion de cada aleacion.

Figura 16. Horno de resistencias eléctricas y célula de inyeccion empleada

4.3 Composicion elemental de las aleaciones

Una forma ampliamente extendida en las fundiciones de obtener la composicion quimica
de una aleacion es mediante el empleo de analizadores de muestras metalicas solidas con

espectrometria de emision dptica. Con este tipo de técnica de inspeccion de muestras, se
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pueden determinar los elementos de las distintas aleaciones fabricadas en la industria del
metal de manera instantdnea, permitiendo ajustar los desvios composicionales de la
composicion objetivo. Los equipos cuentan con distintos modulos de calibracion o

programas que se dividen en funcién del tipo de aleacién a analizar.

La composicion quimica de cinco de las seis aleaciones investigadas en la tesis se ha
obtenido empleando el analizador estacionario de metales con excitacion por chispa
modelo SPECTROMAXXx (Spectro, Kleve, Alemania), con el mdédulo Al-01-Ml
especifico de aleaciones de aluminio. En la Figura 17 se representa el modelo
SPECTROMAXx empleado.

SIS S SN 58 58 SR AR ALAS B A Py m
oo ey omons o
. . ¢ R, SPECTROMAX

Figura 17. Analizador estacionario de metales empleado

Para obtener la composicion elemental de cada aleacion, se han extraido pequefias
cantidades de las aleaciones fundidas y se han vertido en un molde especial denominado
“portamuestras”. EI molde empleado se muestra en la Figura 18 (a). Estos moldes
permiten la solidificacién de la aleacion en muestras como las de la Figura 18 (b), que

son las que se han analizado en el analizador estacionario.

De esta manera, Las cinco muestras obtenidas se han analizado en el analizador
estacionario de metales. Los valores obtenidos para la composicion quimica de las

aleaciones se detallan en Tabla 16.

Los datos de la composicién quimica se obtuvieron en % de peso, que, para adaptar la
nomenclatura de las aleaciones a la terminologia de las HEA se han convertido a % at.

Por tanto, se ha denominado cada aleacién en funcion del % at. de sus elementos,
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redondeando a mdaltiplos de cinco, ordenados por orden alfabético y solo teniendo en
cuenta los elementos considerados principales en HEA (> 5 % at.).

(b)

Figura 18. (a) Molde y (b) muestra para la determinacion de la composicién elemental de las

aleaciones investigadas

Como se puede apreciar en la Tabla 16, existe una limitacion cuantitativa para ciertos
elementos que el modulo para aleaciones de aluminio (Al-01-MI) no es capaz de
determinar con exactitud. Esto se debe a las inusuales altas concentraciones de elementos
de las aleaciones investigadas, ya que el modulo se basa en las composiciones mas

habituales de las aleaciones de aluminio estandar.

Asi, en elementos como el Ni en la aleacion Al7oCusMgsNisSiioZns, el resultado indica
mediante el simbolo “>” que la composicion es superior al 3,36 % en peso. Para esta
misma aleacion también indica que la composicién de Zn es de aproximadamente

(simbolo ~) el 14,34 % en peso.

En la aleacion AlgsCusSisZns ocurre lo mismo, al ser la concentracion del Zn de
aproximadamente 12,16 % en peso. Este mismo simbolo también aparece en la
concentracion de Ti de la aleacion AlgoCusMgsSisZns, que indica que su concentracion es
de aproximadamente el 2,75 % en peso.

Se debe de mencionar que no se ha podido medir la composicion elemental de la aleacién
AlgoCrsCuioFe10MgsMnsNis por espectrometria de emision dptica. Esto se debe a la
fragilidad del material, y a la escasa cantidad de material obtenido en la fabricacién a
escala de laboratorio. Por lo tanto, se adjunta la composicion obtenida por MEB con
microanalisis por dispersion de energia, ya que a pesar de ser un método semicuantitativo
su uso esta ampliamente extendido en la bibliografia cientifica para las HEA fabricadas
a escala de laboratorio.
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Tabla 16. Composicidén quimica experimental de las aleaciones investigadas en % de peso y en % atémico

Aleacion % Al Si Fe Cu Mn Mg Cr Ni Zn Ti  Otros

L Peso 4281 12,74 >0,60 19,63 9,05 0,02 0,07 >336 10,90 0,02 0,80
AlgoCu10MnsNisSiisZns

At. 5752 1645 >0,39 11,20 5,97 0,03 0,05 >2,08 6,05 0,02 0,24

., Peso 4220 -- 15,14 17,52 7,01 - - 791 8,72 -- -- 1,50

A|60CF5CU10FeloMg5Mn5NI5

At. 60,13 -- 1042 10,60 491 237 585 571 -- -- 0,01

L Peso 60,94 6,83 0,96 879 005 452 0,11 >336 ~14,34 -- 0,10
A|70CU5Mglessllozn5

At. 7232 7,78 0,55 443 003 595 007 >183 ~7,03 -- 0,01

. Peso 71,96 5,38 0,40 943 0,22 0,18 0,02 009 ~1216 0,02 0,14

AlasCUsSlsZﬂs
At. 83,01 5,95 0,22 461 0,12 0,23 0,01 0,05 ~5,78 0,01 0,01
. Peso 49,76 9,48 0,54 20,76 0,27 795 0,04 0,11 10,83 0,03 0,23
AI65CuloMgloS|1oZn5
At. 61,15 11,16 0,32 10,80 0,16 10,81 0,03 0,06 5,47 0,02 0,02
. Peso 66,32 5,27 0,40 1390 0,00 3,15 0,03 0,08 7,75 ~2,75 0,25
AlgoCUsMQsSIszns
At. 77,32 5,88 0,22 6,86 0,06 4,06 0,02 0,04 3,72 ~1,80 0,02

* La composicion fue calculada por MEB con microanalisis por dispersion de energia
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4.4 Formacion de fases

4.4.1 Parametros empiricos para la formacion de SS

Como se ha mencionado previamente en la revision bibliogréfica, diversos autores han
propuesto una serie de parametros empiricos y valores umbral, que sirven como guia para
estimar la formacion de fases en HEA y LW-HEA (véase 2.5 Parametros empiricos para

la formacidn de soluciones solidas).

En la Tabla 17 se han calculado los valores de los parametros de ASmix (Ecuacion 6),
AHmix (Ecuacién 7), & (Ecuacion 8), Q (Ecuacion 9) y Ay (Ecuacion 11) de las seis

aleaciones investigadas, empleando la composicion nominal definida en el capitulo

anterior.
Tabla 17. Parametros empiricos de las aleaciones investigadas
Aleacion ASmix (J/mol.K) AHmix (kJ/mol) &(%) Q Ay
AleoCu1oMnsNisSiisZns 1,3R -16,2 74 0,7 0,135
AlgoCrsCuioFeioMgsMnsNis 14R -7,9 65 1,6 0,141
Al70CusMgsNisSi10Zns 11R -10,9 71 0,8 0,140
AlgsCusSisZns 06R -3,6 45 1,3 0,087
AlesCu10Mg10Si10Zns 1,1R -7,9 76 1,1 0,158
AlgoCusMgsSisZns 09R -4,1 54 15 0,113

Segun la clasificacion de las aleaciones en funcién de la cuantificacion de la entropia, las
aleaciones AleoCu1oMnsNisSiisZns, AleoCrsCuioFeioMgsMnsNis, AlzoCusMgsNisSiioZns

y AlegsCu10Mg10Sii0Zns se clasificarian como de media entropia.

Siguiendo la misma clasificacion, las aleaciones AlgsCusSisZns y AlggCusMgsSisZns se
clasificarian como de baja entropia. Aungue la entropia de estas dos ultimas sigue siendo

muy superior a la de las aleaciones de aluminio tradicionales (véase Tabla 3).

Recientemente, algunos autores han propuesto expandir la definicion de “aleaciones de
alta entropia” a aleaciones con una entropia superior a 1 R, cuando estan formadas por
elementos de baja densidad [29]. Teniendo en cuenta este criterio, las aleaciones
AleoCuioMnsNisSiisZns,  AleoCrsCuioFeioMgsMnsNis,  AlzoCusMgsNisSiwZns Y



AlesCu10Mg10SiioZns serian consideradas de alta entropia. Aunque las aleaciones
AlgsCusSisZns y AlgoCusMgsSisZns, quedarian fuera de esta definicion.

Empleando los criterios propuestos para la formaciéon de SS en LW-HEA
(- 1 < AHmix <5kJ/mol; 6 < 4,5 %, Q >~ 10 y Ay < 0,175) [54], se han analizado los
valores de cada parametro obtenidos en la Tabla 17 por separado.

De esta manera, desde el punto de vista de AHmix, Se espera la estabilizacion de Cl cuando
los valores se encuentran fuera del rango de - 1 < AHmix < 5 kJ/mol. Como se puede
apreciar en la Tabla 17, los valores de AHmix de las aleaciones investigadas se situan entre
- 3,6 kd/mol y - 16,2 kJ/mol. Estos valoren indican la formacion de una microestructura

multifase, con la estabilizacion de ClI.

Por otro lado, el valor de & debe de ser inferior a un 4,5 % para que los elementos puedan
solubilizarse en una unica SS de estructura simple (FCC, BCC o HCP). Todos los valores
de las seis aleaciones investigadas se sitGan por encima de este valor, por lo que este
pardmetro también indica la estabilizacion de Cl. Aunque el valor de la aleacion

AlgsCusSisZns se situaria en el umbral.

El parametro Q indica el balance entre la entropia y la entalpia a la temperatura de fusion,
es decir, entre el supuesto desorden de los &tomos en SS y el relativo orden atémico de
los Cl. El umbral de Q que separa la formacion de SS de Cl en LW-HEA fue definido
como Q > ~ 10. Teniendo en cuenta que los valores de las aleaciones investigadas se

sitlan entre 0,7 y 1,6; este parametro tampoco favorece la estabilizacién de SS.

Finalmente, los valores de Ay < 0,175 son los tnicos que indicarian la estabilizacion de
SS. Pero como se ha mencionado en 2.5 Parametros empiricos para la formacion de
soluciones solidas, ni tan siquiera el cumplimiento de todos los criterios asegura evitar la
formacion de CI. Por tanto, del analisis de los distintos parametros empiricos para la
formacion de SS con los valores limite propuestos para LW-HEA, se espera la formacién

de microestructuras multifase en todas las aleaciones investigadas.

En la Figura 19 se ha realizado un diagrama & — AHmix con los resultados obtenidos para
las aleaciones investigas en la tesis (Tabla 17) y los resultados de las LW-HEA de la
bibliografia (Tabla 6). En la grafica se han destacado las regiones propuestas para la
formacion de SS para HEA y LW-HEA, y se ha sefialado la unica LW-HEA compuesta

de una Unica fase en SS.
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Figura 19. Diagrama 6—A4Hix de las aleaciones investigadas y LW-HEA de la bibliografia

Como se puede apreciar, muy pocas aleaciones cumplen las restricciones propuestas en
la literatura para la formacion de SS en LW-HEA. En lo que a las aleaciones investigadas
en la tesis se refiere, tan solo las aleaciones AlgsCusSisZnsy AlgoCusMgsSisZns se sitlan
dentro de la region definida para la formacion de SS en HEA, aunque lejos de la region
para la formacion de SS en LW-HEA.

Destaca, que la Unica LW-HEA de la literatura formada por una Unica SS, la aleacion
AlxoLizoMg10ScooTizo, se sitda fuera de los limites para la formacion de SS en LW-HEA,
debido a los valores de la diferencia de radio atomico. Esto sugiere que la AHmix €S un
parametro critico para la formacién de SS en LW-HEA, ya que en este caso se sitla dentro
de los valores umbral. Aunque como se observa, incluso aleaciones que cumplen ambos
pardmetros presentan una microestructura multifase. Para aleaciones compuestas de
elementos de baja densidad como el Al, estas restricciones de AHmix Son mas complicadas

de cumplir que en HEA formadas por metales de transicion.

4.4.2 Metodologia CALPHAD

La necesidad de descubrir nuevas aleaciones sin recurrir al ineficiente método de prueba
y error ha estimulado el desarrollo de nuevas técnicas computacionales basadas en la
metodologia CALPHAD, del acronimo “CALculation of PHAse Diagrams” que fue

introducido por L. Kaufman en 1959. Aunque no fue hasta a partir de 1970 cuando se
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desarroll6 esta metodologia mediante métodos computacionales, siendo una gran
contribucion la publicacién del libro “Computer Calculations of Phase Diagrams” por
parte del propio L. Kaufman junto a H. Bernstein [105].

La metodologia CALPHAD se basa en la obtencion de todos los datos experimentales y
tedricos disponibles de las fases en equilibrio, a las cuales mediante la aplicacion de un
modelo matematico se calculan las propiedades termodinamicas de cada fase con el
método de minimizacion de la energia libre de Gibbs. Como resultado se obtienen los
diagramas de fase y las propiedades termodinamicas que permiten predecir las fases
estables y sus propiedades termodindmicas en regiones sin informacion experimental. En
la Figura 20 se ha resumido de manera esquematica la metodologia CALPHAD basada

en cuatro sencillos pasos [106].

En el primer paso se obtiene un diagrama de fases experimental y los datos termoquimicos
disponibles en bases de datos comerciales. En el segundo paso se determina la energia
libre de Gibbs para cada fase en funcién de la composicién quimica, la temperatura y la
presion para cada fase de manera individual. En el tercer paso se recalcula el diagrama de
fase obteniendo la energia libre de Gibbs total del sistema bajo las condiciones definidas.
Finalmente, se obtiene el diagrama con las fases termodindmicamente estables mediante
la combinacién de compuestos binarios y ternarios para predecir sistemas

multicomponente.

Diagramas de fase Determinar energia Calculo de Combinar binarios y
experimentales y ‘ libre de Gibbs para - diagrama de - ternarios para extrapolar
datos cada fase: G = f (x,T,P) fase binario a sistemas
termoquimicos multicomponente

Liquid

&

Liquid A

Gibbs Energy
Temperature

B A

B A Composition Compesition

A Composition

Figura 20. Secuencia de la metodologia CALPHAD computerizada

Las funciones que describen la energia libre de Gibbs tanto de fases puras como de SS'y
Cl estan disponibles en bases de datos comerciales integradas en distintos softwares.

Varios softwares comerciales como ThermoCalc!, Pandat?, etc. usan sus propias bases de

1 https://www.thermocalc.com/
2 https://computherm.com/
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datos con informacién termodinamica y diferentes algoritmos para el calculo de los

diagramas.

Con el objetivo de ampliar el conocimiento de las potenciales fases estables de las
aleaciones investigadas, en esta tesis se ha empleado la version 2020a del software
Thermo-Calc (Thermo-Calc Software AB, Solna, Suecia) [107] con la base de datos
TCALG6: TCS Al-based Alloys Database. Esta base de datos es valida para los 36
elementos quimicos mas empleados en las aleaciones de aluminio, y estd formada por
aproximadamente 600 fases. A pesar de que esta base de datos no es especifica para
aleaciones con la complejidad composicional como las desarrolladas en la tesis, las

publicaciones realizadas durante la tesis han justificado su empleo [7,34,75].

De esta manera, se han obtenido los diagramas de fase de las composiciones nominales
para una cantidad de un mol [108] de cada aleacion en funcion de la temperatura. Las
fases se han indexado mediante la designacion de las estructuras cristalinas de
Strukturbericht, que es la empleada por defecto por el software Thermo-Calc. Ademas,
se ha empleado la opcion ofrecida por el software de introducir los elementos
constituyentes de cada fase en la leyenda de los diagramas. EI método de designacion de
estructuras cristalinas de Strukturbericht y el tipo de estructura cristalina asociada se

resume en la Tabla 18

Tabla 18. Designacion de Strukturbericht y tipo de estructura cristalina asociada

Designacion Strukturbericht Estructura cristalina

A Elementos puros

B Compuestos tipo AB

C Compuestos tipo AB>

D Compuestos tipo AxBy
E,F,G,H, I,J,K Compuestos complejos

L Aleaciones

) Compuestos organicos

S Silicatos

La designacién de Strukturbericht consiste en una letra mayuscula que especifica la
complejidad de la estructura cristalina, esta letra va seguida de un nimero, que a su vez

puede llevar un subindice para especificar de manera mas detallada la estructura
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cristalina [109]. Todas las estructuras cristalinas no se pueden indexar mediante este
sistema, ya que se acaban en la designacion Al5, aunque se pueden transformar a otras

designaciones equivalentes [110,111].

Diagrama de fases de AleoCu10MnsNisSiisZns

En la Figura 21 se observa el diagrama de fases respecto a la temperatura de la aleacion
AlsoCu10MnsNisSiisZns.
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Figura 21. Diagrama de fases respecto a la temperatura de AlsoCu10MnsNisSiisZns

El diagrama indica que a temperatura ambiente pueden coexistir seis fases en estado de
equilibrio. Las fases estables a temperatura ambiente ordenadas de mayor a menor
temperatura de precipitacion son una fase de Si de estructura tipo diamante (A4), una
estructura simple del tipo FCC (Al) compuesta principalmente de Al, un compuesto
intermetalico AlsNi (D011), una microestructura del tipo HCP (A3) compuesta de Zn, el

compuesto intermetalico AloCu (C16) y el compuesto ternario AlsiMneNio.
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Diagrama de fases de AleoCrsCuioFeioMgsMnsNis

En la Figura 22 se observa el diagrama de fases respecto a la temperatura de la aleacion
AlgoCrsCuioFeioMgsMnsNis. El diagrama indica que a temperatura ambiente pueden
coexistir hasta siete fases en estado de equilibrio. Las fases estables a temperatura
ambiente ordenadas de mayor a menor temperatura de precipitacion son Al;CusNi, una
fase y compuesta de Al y Cr de microestructura (D810), un compuesto intermetalico
AlisFes, una fase T compuesta de Al, Cuy Mg, un compuesto intermetalico AlzNiz, una
estructura cristalina HCP (A3) compuesta basicamente de Mg y un compuesto

intermetalico del tipo AlsMns. Se debe de tener en cuenta que como indica la leyenda, la

fase AlzCusNi estd compuesta de Al, Fe'y Cu.
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Figura 22. Diagrama de fases respecto a la temperatura de AlsCrsCuioFeioMgsMnsNis

Diagrama de fases de AlzoCusMgsNisSiioZns

En la Figura 23 se observa el diagrama de fases respecto a la temperatura de la aleacion
Al70CusMgsNisSioZns. El diagrama indica la estabilizacion de una matriz de aluminio de
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estructura FCC (A1) reforzada con cinco Cl a temperatura ambiente. Estos compuestos
ordenados de mayor a menor temperatura de precipitacion son un compuesto
intermetalico AlsNi (D011), una fase de Si con una estructura de tipo diamante (A4), el
compuesto intermetélico AloCu (C16), un compuesto cuaternario del tipo Q-AICuMgSi

y una fase V compuesta de Zn y Mg.
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Figura 23. Diagrama de fases respecto a la temperatura de Al;0CusMgsNisSiioZns

Diagrama de fases de AlssCusSisZns

En la Figura 24 se observa el diagrama de fases respecto a la temperatura de la aleacion
AlgsCusSisZns. El diagrama indica que a temperatura ambiente pueden coexistir cuatro
fases en estado de equilibrio. Las fases estables a temperatura ambiente ordenadas de
mayor a menor temperatura de precipitacion son una estructura del tipo FCC (Al)
compuesta principalmente de Al, una fase de Si de estructura diamante (A4), un
compuesto intermetalico del tipo Al.Cu (C16) y una fase de estructura HCP (A3)
compuesta basicamente de Mg.
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Figura 24. Diagrama de fases respecto a la temperatura de AlssCusSisZns

Diagrama de fases de AlesCu10Mg10SiioZns

En la Figura 25 se observa el diagrama de fases respecto a la temperatura de la aleacion.
El diagrama indica que a temperatura ambiente pueden coexistir hasta cinco fases en

estado de equilibrio.
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Figura 25. Diagrama de fases respecto a la temperatura de AlesCu10Mg10Si10Zns
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Las fases estables a temperatura ambiente ordenadas de mayor a menor temperatura de
precipitacion son el compuesto cuaternario del tipo Q-AlICuMgSi, una matriz de Al de
estructura FCC (A1), una fase de Si de estructura tipo de diamante (A4), un compuesto

intermetalico AloCu (C16) y una fase del tipo V compuesta de Zn 'y Mg.

Diagrama de fases de AlsoCusMgsSisZns

En la Figura 26 se observa el diagrama de fases respecto a la temperatura de la aleacion
AlgoCusMgsSisZns. El diagrama indica que a temperatura ambiente pueden coexistir
cinco fases en estado de equilibrio. Las fases estables a temperatura ambiente ordenadas
de mayor a menor temperatura de precipitacion son una matriz de Al con estructura FCC
(A1), un compuesto del tipo Q-AlCuMgSi, una fase de Si de estructura tipo de diamante
(A4), un compuesto intermetélico Al,Cu (C16) y una fase del tipo V, compuesta de Zny
Mg.
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Figura 26. Diagrama de fases respecto a la temperatura de AlgCusMgsSisZns
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4.5 Densidad de las aleaciones

Para la determinacion de las densidades de las seis aleaciones se ha empleado la técnica
de empuje de Arquimedes. EI método se basa en el principio de que “un cuerpo

sumergido en un fluido experimenta un empuje vertical y hacia arriba igual al peso de
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fluido desalojado ” 3. Este antiguo principio se usa hoy en dia para determinar la densidad

de forma gravimétrica.

Para determinar la densidad de las aleaciones investigadas en esta tesis, se ha empleado
una bascula de alta precision modelo BC Memory (Orma, Milan, Italia), que consta de un
soporte sobre el que se coloca la carga a medir el peso en seco y de un soporte dentro de
un vaso con agua destilada (pa = 1 g/cm®). En la Figura 27 se representa el equipo

empleado para la medicion de la densidad experimental de las aleaciones investigadas.

-

4
[ Vaso con agua destilada /

Soporte peso himedo & (" |

Bascula de precision .
|

Figura 27. Equipo empleado para medir la densidad

Para medir el peso himedo de la muestra se han realizado al menos tres medidas para
determinar los pesos de cada muestra. Una vez realizadas las medidas del peso en seco y
en hamedo, se ha aplicado la siguiente ecuacion para obtener la densidad de cada

aleacion:

A ..
P=+75Pa (Ecuacién 13)

Donde “p” es la densidad de la muestra, “A” el peso de la muestra en el aire o0 en seco,
“B” el peso de muestra dentro del agua y “pa” la densidad del agua destilada. En la Tabla
19 se resumen las densidades obtenidas mediante este método para las seis aleaciones

investigadas.

3 http://www.sc.ehu.es/sbweb/fisica/fluidos/estatica/arquimedes/arguimedes.htm

77



http://www.sc.ehu.es/sbweb/fisica/fluidos/estatica/arquimedes/arquimedes.htm

Tabla 19. Densidad de las aleaciones investigadas

Aleacion Densidad (g/cm?)
AlsoCu10MnsNisSi1sZns 4,08
AlgoCrsCuioFe1oMgsMnsNis 4,62
Al70CusMgsNisSi1oZns 3,15
AlgsCusSisZns 3,05
AlgsCu10Mg10SiioZns 2,98
AlgoCusMgsSisZns 3,25
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Capitulo 5

Caracterizacion

microestructural

5.1 Introduccion

En este capitulo se ha realizado la caracterizacion microestructural de las seis aleaciones
investigadas. Es de destacar que todas las aleaciones investigadas en esta tesis son
aleaciones novedosas, con composiciones y microestructuras nunca investigadas hasta la
fecha. Por tanto, no se ha podido realizar un estudio bibliografico o consultar diagramas
de fase previos de aleaciones similares, que sirvan como primer acercamiento a la

caracterizacion de las microestructuras observadas.

Ante el desconocimiento inicial de las aleaciones investigadas y a su complejidad
composicional, se han empleado los resultados obtenidos en los diagramas de fase
realizados en el capitulo anterior como un primer acercamiento previo a las posibles fases

estabilizadas.

Posteriormente, se han combinado las distintas técnicas de caracterizacion
microestructural que se describen en este capitulo. Las técnicas de caracterizacion
combinadas son las de microscopia Optica (MO), microscopia electrénica de barrido
(MEB) con microandlisis por dispersion de energia, difraccion de rayos X (DRX) y
andlisis digital de imagen de las micrografias de MO. Todos los ensayos de
caracterizacion microestructural se realizaron en las muestras en estado bruto de colada,

sin ningln tipo de tratamiento térmico.

5.2 Metodologia

Las muestras para las distintas técnicas empleadas se han preparado segun los métodos
metalogréaficos estandar. Primero, se han cortado las distintas muestras obtenidas
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(véase Tabla 15) en una cortadora de disco modelo Mecatome T 255/300

(Presi, Grenoble, Francia), como la representada en la Figura 28 (a).

Posteriormente, se han embutido en resina de embuticion en caliente MultiFast
(Struers, Madrid, Espafia) en un equipo de embuticion modelo CitoPress-1
(Struers, Madrid, Espafia) como el de la Figura 28 (b). Todas las muestras han sido lijadas
y pulidas automaticamente en un modelo Mecatech 334 (Presi, Grenoble, Francia) como
el representado en la Figura 28 (c). Se han empleado distintos papeles de esmerilado de
carburo de silicio, de granulometria #240, #400, #600, #800, #1200 y #2500. Finalmente,

se han pasado las muestras a pafio con una solucion de polvo de diamante de 3 pm.

Figura 28. (a) Cortadora, (b) equipo de embuticién y (c) pulidora empleados

Una vez preparadas las muestras, se ha procedido a observar las microestructuras
mediante MO en un microscopio modelo DMI 5000 M (Leica microsistemas,
L’Hospitalet de Llobregat, Espafia). Las imagenes obtenidas mediante esta técnica se han
empleado posteriormente para realizar el analisis digital de imagen. Todas las imagenes

obtenidas en esta primera observacion se han adjuntado en el Anexo I: Microestructuras.

Un estudio més detallado de la microestructura de las aleaciones y de la composicion
quimica de las distintas regiones, se ha realizado por MEB con microanalisis por
dispersion de energias de rayos X, en un modelo JSM-5910LV (Jeol,
Croissy-sur-Seine, Francia). Para determinar las diferentes regiones de la
microestructura, se han tomado varias imagenes a distintos aumentos, en las cuales se
pueden distinguir las diferentes regiones en funcién de la escala de grises. Ademas, para

saber la composicién elemental cualitativa de cada region se ha realizado el mapeo de los
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elementos de todas aleaciones. También se han obtenido los espectros para determinar la

composicion elemental cualitativa y semicuantitativa de cada regién identificada.

La técnica de DRX permite abordar la identificacion de fases cristalinas, ya que todos los
solidos cristalinos poseen un difractograma caracteristico. Un difractograma de rayos X
recoge los datos de la intensidad en funcion del angulo de difraccion (26), obteniéndose
una serie de picos. Estos datos se contrastan con los patrones de bases de datos para

identificar las estructuras cristalinas de las muestras.

El equipo de DRX utilizado en esta tesis para caracterizar las estructuras cristalinas de las
aleaciones investigadas ha sido un modelo D8 Advance (Bruker, Karlsruhe, Alemania),
con radiacion Cu Ko, operado a 40 kV y 30 mA. Los diagramas de difraccion se han
medido en el angulo de difraccion 20, en un rango de 10 ° a 90 ° con un paso de 0,01 °, y
1,8 s/paso. La base de datos “Powder Diffraction File 2008 (PDF) se ha aplicado para

la identificacion de los patrones.

Los difractogramas de rayos X de la presente tesis recogen los datos de intensidad relativa
expresados en unidades arbitrarias (u.a.) en funcion del angulo de difraccion (26). Como
resultado, se han obtenido los diagramas con una serie de picos caracteristicos que han

servido para identificar las estructuras cristalinas de las aleaciones investigadas.

Cabe destacar, que ha sido necesario analizar detalladamente los perfiles de los picos de
difraccion, primero individualmente, y después conjuntamente. Esto se debe a que lo que
a primera vista puede parecer un Unico pico, podria ser en realidad el resultado de
multiples fases con estructuras y parametros de red similares, como han apuntado algunos

autores en sus investigaciones sobre HEA [38].

5.3 Microestructura de AlegCu1oMnsNisSiisZns

En la Figura 29 se observa la microestructura de la aleacion AlspCuioMnsNisSiisZns a
distintos aumentos obtenida mediante MEB. Se puede observar que esta aleacion esta
formada por varias fases, presentando una microestructura compleja en la que como

minimo se pueden identificar cinco regiones.

No se aprecia ningun tipo de estructura dendritica, granular o compuesto intermetalico

mayoritario. La microestructura observada estd compuesta por un complejo

81



conglomerado de varias regiones o fases. Entre todas las regiones, destaca la formacion
de una fase acicular (Regién A), y una regidn oscura con morfologia de bloque alargado
e irregular, que se encuentra dispersa por toda la microestructura (Region B).

Con un tamafio més reducido y contraste menos oscuro, también se puede observar otra
morfologia de bloque irregular, que se ha sefializado como Regién C. Esta region presenta
distintas tonalidades debido a una composicién no homogénea, siendo generalmente de
un tono mas oscuro en el centro. Este gradiente composicional es indicativo de una mayor

concentracion de elementos mas pesados en el exterior de esta region.

e, NS

Impurezas

26kU XaAE S o

Figura 29. Im&genes MEB de la microestructura de AlsoCui10MnsNisSiisZns

Rodeando la region de morfologia acicular (Region A), se observa una morfologia de
blogue con tonalidad gris claro, que ha sido designada como Regién D. Entre este
conglomerado de regiones se puede observar lo que parece ser la matriz o el aglomerante

de la aleacion (Region E), esta fase se encuentra rodeando las agujas y los bloques.
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Finalmente, en alguna zona se puede observar una region minuscula de color blanca y
negra, que se ha definido como Impureza en la Figura 29. Probablemente, se deba a una
contaminacion con algin elemento pesado u oxido, debido a la naturaleza de los

materiales empleados en su fabricacion.

Para determinar la composicion cualitativa de las regiones observadas, en la Figura 30 se
han realizado dos mapas microestructurales con la dispersion de los elementos. Debido a
la complejidad de la microestructura y a los distintos tamafios de las regiones observadas,

se han realizado dos mapas elementales a distintos aumentos.

Figura 30. Mapa elemental de AlgeCu10MnsNisSiisZnsa (a) menor y (b) mayor aumento
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Como se puede observar en ambos mapas, el Al se encuentra distribuido
homogéneamente en todas las regiones, excepto en la regién con morfologia de blogue
alargado e irregular (Region B). El Zn se ha segregado en una unica region combinandose

con el Al, en lo que parece ser la region que hace de matriz o aglomerante (Region E).

La region principal de morfologia acicular estd mayoritariamente compuesta de Al y Ni,
aunque también se aprecia una pequefia disolucion de Cu (Region A). El Cu aparece
principalmente en dos regiones con distintas intensidades, una en la ya mencionada region

acicular (Region A), y la otra en la Region D en combinacién con Al.

El Mn se combina con Si y Al en una Unica region (Region C), formando un compuesto
ternario del tipo Al-Mn-Si. En la Figura 30 (b) se confirma con mayor claridad, que los
distintos tonos de la morfologia de bloque observados en esta regién, se debe a la

segregacion intrinseca de elementos.

Por Gltimo, el Si se ha segregado en dos regiones, por un lado, se encuentra la region con
un tono més intenso (Region B), que indica que no se ha combinado con otros elementos.

Por otro lado, también aparece en la ya mencionada Region C junto al Al y Mn.

En la Tabla 20 se representa de manera semicuantitativa la composicion elemental de

las distintas regiones sefialadas en la Figura 29.

Tabla 20. Composicion en % at. de las regiones de AlsoCu1oMnsNisSiisZns

Region Al Si Mn Ni Cu Zn

A 57 5 - 27 11 -
B - 99 - - 1 -
C 64 19 17 - - -
D 67 - - - 31 2
E 53 — - - 4 42

En la Figura 31 se observa el difractograma de la aleacion AlgoCu10MnsNisSiisZns, el
diagrama confirma la composicién multifase de la microestructura de la aleacion. Se han
indexado los picos de difraccion caracteristicos de un total de cinco fases, que han sido
asociados a las fases AlzNiz, Si, Al.Cu, AlsMn3zSiy Al.

En la Tabla 21 se han resumido los datos obtenidos mediante las distintas técnicas de

caracterizacion empleadas. Se ha conseguido correlacionar la constitucion elemental de
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cada regién con el patrén de difraccidn correspondiente a cada una de las cinco regiones

observadas.
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Figura 31. Diagrama DRX de AlgoCui0MnsNisSiisZns

Tabla 21. Resultados de la caracterizacion microestructural de AlsoCu10MnsNisSiisZns

Region Constitucion Fase Grupo Espacial Parametros de red (A)
A Al-Ni(Cu) Al3Niz P3m1(164) a=b=4,06;c=4,90

B Si Si Fd3m (227) a=b=c=543
C Al-Mn-Si AloMn3Si  P63/mmc (194) a=b=7,51;¢c=7,74
D Al-Cu AlLCu [4/mcm (140) a=b=6,07;c=4,89
E Al-Zn Al Fm3m (225) a=b=c=4,05

5.4 Microestructura de AlsoCrsCuioFeioMgsMnsNis

En la Figura 32 la aleacion AlsoCrsCuioFeioMgsMnsNis muestra una microestructura
aparentemente dendritica o similar, en la que se pueden distinguir al menos tres regiones.
Las “dendritas” (Region A) presentan el contraste mas claro y el espacio “interdendritico”

(Regidn B) un contraste méas oscuro.

En las micrografias con mayor aumento se observa que lo que aparentaba ser una
estructura del tipo dendritica presenta una apariencia irregular, mas del tipo de
microestructura globular, aungue sin haber alcanzado por completo una morfologia

globular. En estas micrografias también se puede apreciar que el espacio interdendritico

85



estd compuesto de dos regiones. Por un lado, la region interdendritica mayoritaria que
presenta un contraste oscuro (Region B), y por otro, la region mas clara, designada como
Regién C.

Se han sombreado varias zonas con porosidad, y sefializado grietas y poros en algunas de
las micrografias de la Figura 32. Ademaés, en las imagenes con mayor aumento se han
sefialado unos finos precipitados dentro de la Region C, que debido a su pequefio tamafio

no se han podido caracterizar por las ninguna de las técnicas empleadas.

Figura 32. Imagenes MEB de la microestructura de AlsoCrsCuioFeioMgsMnsNis

Para determinar la composicion cualitativa de las regiones observadas, se ha recurrido a
la representacion de mapas con la dispersion de los elementos en la Figura 33. En los
mapas destaca la solubilidad de todos los elementos en las dos regiones principales,
Regiones A y B. La Region A estd compuestas mayoritariamente de Al, con menores
cantidades de Fe, Cu, Cr y Mn. Dentro del espacio interdendritico, la Region B presenta

una constitucion elemental similar, pero con una mayor concentracion Ni.
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Por ultimo, la Regién C muestra una composicion elemental compuesta de Al, Mg y Cu,
formando un compuesto ternario del tipo Al-Cu-Ni. Esta region es donde se aprecia una
mayor segregacion de los componentes, ya que las demas regiones estan formadas por al

menos cuatro elementos.

Figura 33. Mapa elemental de AlgoCrsCuioFeioMgsMnsNis

En la Tabla 22 se representa de manera semicuantitativa la composicion elemental de

las tres regiones sefialadas en la Figura 32.

Tabla 22. Composicién en % at. de las regiones de AlsoCrsCuioFe1oMgsMnsNis

Region Mg Al Cr Mn Fe Ni Cu
A 1 67 8 7 10 2 5
B - 55 5 5 15 10 10
C 33 .29 1 1 2 1 33

En la Figura 34 se observa el difractograma de la aleacion AlgoCrsCuioFeioMgsMnsNis.
Entre los picos caracteristicos destaca el pico de alta intensidad a 45°, asignado a las fases
tipo AlsNi2 y Mg2CuesAls. Los demas picos de difraccion tienen menor intensidad y han
sido asignados a una fase tipo Al;CusNi, ademas de las ya mencionadas anteriormente.
El diagrama DRX también confirma una microestructura multifase, pero con menos fases

que la aleacion anterior.

En la Tabla 23 se han resumido los datos obtenidos mediante las distintas técnicas de
caracterizacion empleadas. Se ha conseguido correlacionar la constitucion elemental de
cada region con el patrén de difraccion correspondiente a cada una de las tres regiones

observadas.
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Figura 34. Diagrama DRX de AlgCrsCuioFeioMgsMnsNis

Tabla 23. Resultados de la caracterizacion microestructural de AlgCrsCuioFeioMgsMnsNis

Region Constitucion Fase Grupo Espacial Parametros de red (A)
A Al-(Cr,Cu,Mn,Fe) AlsNiz P3m1 (164) a=b=4,22;c=5,16
B Al-(Cr,Cu,Mn,Fe,Ni)  Al;CusNi R3m (166) a=b=4,10; c=39,97
C Al-Mg-Cu Mg.CugAls Pm3 (200) a=b=c=8.31

5.5 Microestructura de Al7CusMgsNisSi1oZns

En la Figura 35 se muestra la microestructura de la aleacion Al;oCusMgsNisSiioZns a
distintos aumentos. La microestructura presenta una apariencia heterogénea masiva,
compuesta de una matriz (Region A) reforzada con distintos compuestos. Entre las
distintas morfologias dispersas en la matriz, destacan las morfologias del tipo acicular,
sefializadas como Region C y D, que se pueden diferenciar por el contraste mas claro de
la Region D.

La Region C, ademéas de con una morfologia acicular también se ha precipitado con
morfologia de bloque, que generalmente aparecen alineados. Esta descomposicion de la
morfologia primaria acicular en blogues se observa en las zonas donde también aparecen
los precipitados con morfologia del tipo chinesca (Region B), sombreados en las
imagenes. También destaca la formacion de precipitados de color oscuro, con morfologia

poligonal (Regidn E).

88



Figura 35. Imagenes de MEB de Al;0CusMgsNisSiipZns

Para determinar la composicion cualitativa de las regiones observadas, se ha recurrido a
la representacion de mapas con la dispersion de los elementos en la Figura 36. El andlisis
confirma la formacién de un matriz compuesta mayoritariamente de Al, con la disolucién

de Zn en la microestructura previamente definida como Regién A.

Figura 36. Mapa elemental de Al;oCusMgsNisSi1Zns
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El Si aparece en dos regiones, en la primera presenta mayor brillo y con una morfologia
de tipo chinesca (Region B). En la segunda regién, el Si aparece en los compuestos
primarios de morfologia poligonal, en combinacién con O y Mg (Regién E). EI Cu y el
Ni aparecen combinados con el Al en la Region D. También se observa una larga regién
con morfologia acicular compuesta de Al y Ni (Regidn C), pero en esta region apenas hay
Cu. En el mapa del Ni, se distinguen las morfologias aciculares correspondientes a las
Regiones C y D, ademas de la descomposicion de la morfologia primaria en bloques

alineados de la region C.

En la Tabla 24 se representa de manera semicuantitativa la composicion elemental de

las distintas regiones sefialadas en la Tabla 24.

Tabla 24. Composicién en % at. de las regiones de AloCusMgsNisSi1oZns

Region Mg Al Si Cu Zn Ni O
A 2 84 1 1 11 1 -

B - 10 89 - 1 - -
C - 70 6 2 1 17 -
D - 60 1 10 - 28 -
E 53 - 28 - - - 19

En la Figura 37 se observa el difractograma de la aleacion Al7oCusMgsNisSiioZns. Se
puede apreciar una microestructura multifase, en la que han caracterizado los picos de

difraccion caracteristicos de las fases Al, Si, AlsNi, AlsNi2 y MgaSi.

Al A AlNi2v
Si * Mg.Sie
AlsNi &

Intensidad (u.a.)

26 (°)
Figura 37. Diagrama DRX de Al;qCusMgsNisSi1oZns
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En la Tabla 25 se han correlacionado todos los datos obtenidos mediante la combinacion
de las distintas técnicas empleadas. Se ha conseguido caracterizar todas las fases
observadas, y se han correlacionado con los datos obtenidos mediante las distintas

técnicas.

Tabla 25. Resultados de la caracterizacion microestructural de AlzoCusMgsNisSiieZns

Region Constitucion Fase Grupo Espacial  Parametros de red (A)

A Al(Zn) Al Fm3m (225) a=b=c=4,05

B Si Si Fd3m (227) a=b=c=543

C Al-Ni Al3Ni Pnma (62) a=6,60;b=7,35;¢c=4,80
D Al-Ni-Cu  Al:Ni; P3m1(164) a=b=4,06;c=4,90

E Mg(O)-Si  MgSi  Fm3m (225) a=b=c=6,39

5.6 Microestructura de AlgsCusSisZns

En la Figura 38 se muestra la microestructura de la aleacion AlgsCusSisZns a distintos
aumentos. Se observa una microestructura dendritica en la que se distinguen al menos

tres regiones.

zaky Kl 800 180m 834 BESY

Figura 38. Iméagenes de MEB de la microestructura de AlgsCusSisZns
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La zona dendritica o la matriz corresponde con el contraste oscuro (Region A), y la
interdendritica muestra el contraste mas claro (Region B). En las imagenes con mayor
aumento se puede apreciar que en la zona interdendritico se han precipitado unos

compuestos de color oscuro (Region C).

Por otro lado, se pueden observar otras regiones minoritarias en el espacio interdendritico,
que aparecen dispersas y en pequerfias cantidades. Estas regiones se han identificado como
Region D para la morfologia con forma de aguja fina, Region E para la morfologia con

forma de placa, y Region F para la morfologia gris con forma irregular.

Para determinar la composicion cualitativa de las regiones observadas, en la Figura 39 se
ha recurrido a la representacion de mapas con la dispersion de los elementos. La Region
A que pertenece a las dendritas, estd compuesta principalmente de Al, con Zn disuelto.
El espacio interdendritico estd compuesto de Al y Cu (Regién B), y de otra fase rica en

Si (Region C). Estas tres regiones son las fases principales de la aleacion AlgsCusSisZns.

Figura 39. Mapa elemental de AlgsCusSisZns

Por Gltimo, se puede observar como el Ti que es una impureza de los materiales
empleados, se ha segregado en dos regiones. Una de las regiones presenta morfologia de
aguja (Regidén D), y la otra de placa (Region E). En ambas regiones se combina con Al 'y
Si (aungue con este ultimo elemento en menor medida), presentando una concentracion

cualitativa y semicuantitativa similar.

En lo que a la Regidn F corresponde, no se ha podido realizar el mapeo de todos los

elementos constitutivos. Se puede observar en el mapa que el Al esta presente, pero no se
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han podido determinar los demas elementos con esta técnica, debido al pequefio
porcentaje que representa en la composicion global de la aleacion.

En la Tabla 26 se representa de manera semicuantitativa la composicion elemental de las
distintas regiones sefialadas en la Figura 39. Se puede observar como las RegionesD y E
tienen una composicion semicuantitativa similar. Lo que confirma que es una misma fase
con distinta morfologia. Como se puede apreciar en la Tabla 26 la Region F puede

corresponder a algun compuesto ternario del tipo Al-Si-(Fe,Mn).

Tabla 26. Composicion en % at. de las regiones de AlgsCusSisZns

Regién Al Si Ti Mn Fe Cu Zn

A 8 1 - - - 2 8
B 65 1 - - - 29 2
C 4 94 - - - - -
D 67 11 14 - - 1 3
E 60 12 25 - - - 1
F 6512 - 5 10 3 1

En la Figura 40 se observa el difractograma de la aleacion AlgsCusSisZns, donde se han
identificado las estructuras cristalinas correspondientes a las fases Al, Al.Cu y Si. De
acuerdo con lo observado mediante las técnicas anteriores, las Regiones D, E y F son

residuales y presentan un volumen muy pequefio para poder ser caracterizadas por esta

técnica.
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Figura 40. Diagrama DRX de AlgsCusSisZns

93



En la Tabla 27 se han resumido los datos obtenidos mediante las distintas técnicas de
caracterizacion empleadas. Se ha correlacionado la constitucion elemental de las tres
regiones principales con el patrén de difraccion correspondiente a cada una, e identificado

la constitucién elemental de las dos fases residuales observadas.

Tabla 27. Resultados de la caracterizacion microestructural de AlgsCusSisZns

Region Constitucion Fase Grupo Espacial Parametros de red (A)

A Al(zZn) Al Fm3m (225) a=b=c=4,05
B Al-Cu Al,Cu  14/mcm (140) a=b=6,07;c=4,89
C Si Si Fd3m (227) a=b=c=543

D-E  AlSi-Ti - - -
F  AlSi-(FeMn) - - -

5.7 Microestructura de AlesCu10Mg10Sii0Zns

En la Figura 41 se observa la microestructura de la aleacion AlssCuioMg10SiioZns a
distintos aumentos. Se puede observar una microestructura mas fina que las aleaciones
anteriores. Esto se debe a que la velocidad de enfriamiento del proceso HPDC es mucho

mas rapida que la de los procesos de fabricacion empleados en las aleaciones anteriores.

La aleacién no presenta estructura dendritica, si no un complejo conglomerado masivo en
el que al menos se distinguen cinco fases. Entre el complejo conglomerado destaca una
morfologia de color gris oscuro (Region A) que aparentemente actla de matriz, y unos

compuestos oscuros dispersos de manera irregular (Region B).

En las micrografias con mayor aumento se puede distinguir una morfologia acicular
(Region C) con un contraste parecido al de la Regidén A. Resulta complicado distinguir

ambas regiones en las micrografias de MEB.

La fase con un contraste mas claro, con una morfologia alargada e irregular se ha definido
como Region E. Cerca de esta region se observa una minuscula region de contraste
brillante, con apariencia de segregacion de elementos, oxidacion o contaminacion, que se

ha designado como Region D.

94



Figura 41. Imégenes de MEB de la microestructura de AlgsCu10Mg10Si10Zns

Para determinar la composicion cualitativa de las regiones observadas se ha recurrido a
la representacion de mapas con la dispersion de los elementos en la Figura 42. Como se
puede observar, la Region A es la matriz de la aleacién y esta principalmente compuesta
de Al. Aungue también se ha solubilizado una pequefia cantidad de los otros elementos

aleante: Si, Cu, Zny Mg.

Figura 42. Mapa elemental de AlssCu10Mg10Si10Zns
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La region B se distingue en los mapas por presentar mayor cantidad de Mg, ademas
también estd compuesta de Si 'y O. La Region C tiene una composicion cualitativa de Al,
Mg, Siy Cu, y se distingue facilmente por su morfologia acicular, siendo mas evidente
en los mapas del Si y Mg. Por tanto, las Regiones B y C parecen tener una composicion
cualitativa similar, excepto por la oxidacion de la Region B y la absorcion de Al en la
Region C.

Tabla 28. Composicion en % at. de las regiones de AlssCu10Mg10Si10ZNs

Regiéon Al Si Mn Fe Cu Zn Mg O
A 7% 6 - - 4 4 5 3
B 22 23 - - 4 2 41 8
C 32 21 - - 7T 2 29 2
D 62 11 2 4 6 5 8 3
E 60 6 - - 20 2 8 3

La Regidn E estd compuesta principalmente de Al y Cu, aunque el Cu también aparece
con menor intensidad en la Region C. Finalmente, para caracterizar la Region D, se ha
realizado el mapeo de los elementos residuales de Mn y Fe, que se representan en el

mismo mapa ya que ambos se superponen.

En la Tabla 28 se representa de manera semicuantitativa la composicion elemental de las
distintas regiones sefialadas en la Figura 42. El bajo % de oxidacion de todas las regiones
excepto en la Region B (oxidacion del Mg), indica la contaminacion de las muestras
durante su manipulacion, ya que el Al tiene tendencia a la oxidacion de su capa

superficial.

En la Figura 43 se observa el difractograma de la aleacion AlssCu10Mg10Si10Zns. Se puede
apreciar una microestructura multifase en la que se han indexado los picos

correspondientes a las fases de Al, Al.Cu, Q-Al,CuMgsSizy Mg>Si.

En la Tabla 29 se han resumido los datos obtenidos mediante las distintas técnicas de
caracterizacion empleadas. Se ha conseguido correlacionar la constitucion elemental de
las cuatro regiones principales con el patron de difraccion correspondiente a cada una, e

identificado la constitucion elemental de la fase residual observada.
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Figura 43. Diagrama DRX de AlesCu10Mg10Siz0ZNs

La Region D que pertenece a un compuesto del tipo Al-(Fe,Mn)-Si, no se ha podido
caracterizar por completo ya que es una fase residual fruto de las impurezas del material
aleado, y la baja intensidad de los picos de difraccién no permite su caracterizacién

cristalografica.

Tabla 29. Resultados de la caracterizacion microestructural de AlesCu10Mg10Si10Zns

Regién  Constitucion Fase Grupo Espacial Parametros de red (A)

A Al(Cu,Mg,Si,Zn) Al Fm3m (225) a=b=c=4,05

B Mg(O)-Si MgxSi  Fm3m (225) a=b=c=06,39

C Al-Cu-Mg-Si Q P6 (174) a=b=10,36; c = 4,04
D Al-(Fe,Mn)-Si - -- -

E Al-Cu AlLCu  14/mcm (140) a=b=6,07;c=4,89

5.8 Microestructura de AlggCusMgsSisZns

En la Figura 44 se observa la microestructura de la aleacion AlgoCusMgsSisZns a distintos
aumentos. La microestructura es similar a la observada en la aleacion
AlesCu10Mg10Si10Zns, aunque presenta una microestructura de apariencia mas dendritica,
aunque sin llegar a distinguirse nitidamente las dendritas. Se aprecia una region de color
oscuro (Region A), que es la que presenta morfologia dendritica globular. Esta regién
rodea una morfologia irregular que presenta el contraste mas claro en lo que aparenta ser

el espacio interdendritico (Region B).

97



Al igual que sucede en la aleacion anterior, se puede observar una fase acicular dificil de
distinguirse de la matriz (Region C). Ademas, se pueden observar unos pequefios
precipitados redondeados de manera muy dispersa, en forma de bloque (Region D).
Finalmente, en las micrografias con mas aumento se observan unos pequefios compuestos

de color oscuro que han sido sombreados (Region E).

Para determinar la composicion cualitativa de las regiones observadas se ha recurrido a
la representacion de mapas con la dispersion de los elementos en la Figura 45. Como se
puede observar, la region A estd compuesta mayoritariamente de Al con Si, Cu, Zny Mg

solubilizados en su microestructura.

Figura 44. Iméagenes de MEB de la microestructura de AlggCusMgsSisZns

La Regidn B esta principalmente compuesta de Cu y Al. El Si aparece segregado en dos
regiones, en la mayoritaria forma los compuestos con morfologia acicular junto al Cu,
Mgy Al (region C), y en otra region de menor superficie (region E), en la que se combina
con los mismos elementos y O.

98



Para determinar la composicion cualitativa de la region D, se ha recurrido a realizar los
mapas de los elementos considerados residuales (Fe y Mn), y en este caso ocurre lo mismo
que en la aleacién anterior, ya que ambos mapas se superponen. Por tanto, la region D
esta cualitativamente compuesta de Al, Si, Fe y Mn. Se debe de mencionar que no se ha

encontrado rastro del Ti, que es uno de los compuestos residuales de la aleacion (véase

Tabla 16), esto se puede deber a una composicion no homogénea de las muestras.

Figura 45. Mapa elemental de AlggCusMgsSisZns

En la Tabla 30 se representa de manera semicuantitativa la composicion elemental de las
distintas regiones sefialadas en la Figura 44. Cabe destacar, que todas las regiones son

muy similares a las analizadas en la aleacion AlssCu10Mg10Si10Zns.

Tabla 30. Composicion en % at. de las regiones de AlgeCusMgsSisZns

Region Al Si Mn Fe Cu Zn Mg O
A 83 5 - - 3 4 3 3
B 64 5 - - 21 3 5 3
C 51 28 - - 5 7 5 3
D 65 11 2 7 5 2 23 3
E 30 24 - - 7 3 25 11

En la Figura 46 se observa el difractograma de la aleacion AlesCu10Mg10Si10Zns. Se puede
apreciar una microestructura multifase en la que se han indexado los picos de difraccion

caracteristicos de las fases Al, Al,Cu, Q-Al2CuMgsSiz y Mg.Si.

En la Tabla 31 se han correlacionado todos los datos obtenidos mediante la combinacion

de las distintas técnicas empleadas. Se ha conseguido correlacionar la constitucién
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elemental de las cuatro regiones principales con el patron de difraccién correspondiente
a cada una, e identificado la constitucion elemental de la fase residual observada.

Ny Al A Q V'
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Figura 46. Diagrama DRX de AlgoCusMgsSisZns

Tabla 31. Resultados de la caracterizacion microestructural de AlggCusMgsSisZns

Regién  Constitucion Fase Grupo Espacial Parametros de red (A)

A Al(CuMg,Si,Zn) Al Fm3m (225) a=b=c=4,05

B Al-Cu Al,Cu  l4/mcm (140) a=b=6,07;c=4,89
C Al-Cu-Mg-Si Q P6 (174) a=b=10,36; c =4,04
D Al-(Fe,Mn)-Si - -- -

E Mg(O)-Si Mg,Si  Fm3m (225) a=b=c=06,39

5.9 Estudio de la microestructura por analisis de imagen
digital

Las primeras observaciones de las aleaciones investigadas se han realizado con un
microscopio optico modelo DMI 5000 M (Leica, Wetzlar, Alemania). A través de las
imagenes de MO se ha realizado una primera evaluacién de la calidad metalurgica y los

tipos de porosidad de las muestras.

Posteriormente, las imagenes se han procesado mediante técnicas de andlisis de imagen
digital para obtener el % y el tamafio medio de la porosidad. Ademas, se ha obtenido el

% de la matriz o de la fase principal de cada aleacion.
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Para ello, se han analizado cuatro micrografias aleatorias de las zonas centrales de cada
aleacion con el software libre de procesamiento y analisis de imagenes ImageJ
(Universidad de Wisconsin - Madison, Madison, USA), en una superficie de 2,8 mm de

largo y 2,1 mm de alto.

En la Figura 47 se muestra la imagen de MO vy las iméagenes procesadas para la
determinacion de la porosidad, y de la matriz de la aleacidon AlgoCu10MnsNisSiisZns. En
la Figura 47 (a) se han sefializado los dos tipos de poros de contraccion observados. El
tipo A son los poros de mayor tamafio con una longitud media de 217 pm, formados entre
las largas fases aciculares que acttan de barrera, formando clisteres que dificultan que la

fase liquida pueda llenar estos espacios durante la solidificacion.

Figura 47. (a) Imagen de MO e imagenes procesadas para la determinacion de la (b)
porosidad y (c) matriz de AlsoCu10MnsNisSiisZns

El tipo B representa los poros de contraccion, que tienen menor tamafio. Este tipo de
porosidad se ha formado entre las fases aciculares y el resto de las fases, siendo su
longitud media de 23 pum. Este tipo de porosidad se ha formado en las zonas donde las
fases aciculares no forman clisteres, pero siguen siendo la fase mayoritaria. El liquido a
diferencia de lo que sucede con el tipo A, es capaz de superar las barreras que suponen
las fases aciculares llenando parcialmente el espacio, pero no lo suficientemente como

para llenar todo el espacio interior antes de la solidificacion total de la aleacion.

En la Figura 47 (b-c) se representan a modo de ejemplo las imagenes tratadas para el
estudio de la porosidad y de la matriz, respectivamente. La porosidad de la aleacion es
del 10,1 £ 4,7 %. Este amplio valor de la desviacion estandar se debe a los dos tipos de
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porosidad observados, y que, en funcidn de su distribucién en la region analizada en cada
micrografia, se han obtenido valores disimiles. La matriz definida previamente como fase
Al (Fm3m) se encuentra dentro las agujas aciculares de mayor longitud, y representa el

9,4 = 2,1 % de la superficie analizada.

En la Figura 48 se muestra la imagen de MO y las imagenes procesadas para la
determinacion de la porosidad y de la matriz de la aleacion AlsoCrsCuioFe10MgsMnsNis,
Como se puede apreciar los poros de contraccion aparecen generalmente en el espacio
interdendritico, en las zonas donde las dendritas 0 una estructura con un aspecto similar

son de mayor tamafio.

En la Figura 48 (b-c) se representan a modo de ejemplo las imagenes tratadas para el
estudio de la porosidad y de la matriz, respectivamente. La porosidad de la aleacion es
del 3,0 £ 0,4 % con una longitud media de 116 um. Por otro lado, la matriz definida
previamente como fase tipo AlsNi2 (P3m1) representa el 54,6 + 2,7 % de la superficie

analizada.

""._‘SOO jum

Figura 48. (a) Imagen de MO e imagenes procesadas para la determinacion de la (b)

porosidad y (c) matriz de AlgoCrsCuicFe1oMgsMnsNis

En la Figura 49 se muestra la imagen de MO y las imagenes procesadas para la
determinacion de la porosidad y de la matriz de la aleacion Al7oCusMgsNisSiioZns En la
Figura 49 (a) se observa una distribucion homogénea de los poros en la microestructura.
Ademas, se puede observar gque la porosidad es del tipo de contraccion, también asociada
a la zona con precipitacion de grandes fases aciculares.
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En la Figura 49 (b-c) se representan a modo de ejemplo las imagenes tratadas para el
estudio de la porosidad y de la matriz, respectivamente. La porosidad de la aleacion es
del 4,5 £ 0,2 %, con una longitud de poro media de 43 um. El tamafio maximo medido
de poro es de 223 pum. La matriz definida previamente como fase Al (Fm3m), representa

el 45,6 + 3,3 % de la superficie analizada de la aleacion Al7oCusMgsNisSiioZn.

Figura 49. (a) Imagen de MO e imagenes procesadas para la determinacion de la (b)

porosidad y (c) matriz de AlzoCusMgsNisSiiZns

En la Figura 50 se muestra la imagen de MO vy las iméagenes procesadas para la
determinacion de la porosidad y de la matriz de la aleacién AlssCusSisZns. En la Figura
50 (a) se observa la formacion de poros de contraccion y poros de gas. Los poros de gas
son los de mayor tamafio y una forma esférica, con un diametro medio de 189 pum. Los
poros de contraccidn se han formado en el espacio interdendritico, y presentan longitudes

disimiles que van desde las 29 um hasta las 87 um.

En la Figura 50 (b-c) se representan a modo de ejemplo las imégenes tratadas para el
estudio de la porosidad y de la matriz, respectivamente. En la Figura 50 (b) se distinguen
ambos tipos de porosidad, ademas se puede observar cémo en algunos casos se han
combinado los poros de gas con los de contraccion, obteniendo una forma mixta. La
porosidad de esta aleacion es del 4,8 + 1,7 %. La matriz definida previamente como fase
Al (Fm3m), representa el 76,3 + 3,3 % de la superficie analizada de la aleacion
AlgsCusSisZns.
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Figura 50. (a) Imagen de MO e iméagenes procesadas para la determinacion de la
(b) porosidad y (c) matriz de AlgsCusSisZns

En la Figura 51 se muestra la imagen de MO y las iméagenes procesadas para la
determinacion de la porosidad de la aleacion AlesCu10Mg10SizoZns En la Figura 51 (a) se
observa una microestructura con una cantidad considerable de poros de contraccién
distribuidos por toda la superficie, se aprecia algun poro con un tamafio superior a la
media, siendo de 153 um la longitud de poro maxima. Debido a que la aleacion presenta
una microestructura fina, no se ha podido asociar la formacion de la porosidad a ninguna

fase, o region especifica como en las anteriores aleaciones.

Figura 51. (a) Imagen de MO e imagenes procesadas para la determinacion de la

(b) porosidad y (c) matriz de AlgsCu10Mg10Si10Zns
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En la Figura 51 (b-c) se representan a modo de ejemplo las imagenes tratadas para el
estudio de la porosidad y de la matriz, respectivamente. La porosidad de esta aleacion es
de 6,3 + 0,4 %, con una longitud de poro media de 47 um. Todas las imagenes analizadas
tienen una distribucion de porosidad similar, siendo la desviacion estandar de tan solo el
0,4 %. La matriz definida previamente como fase Al (Fm3m), representa el 22,6 + 1,0 %

de la superficie analizada de la aleacion AlssCui0Mg10Si10Zns.

En la Figura 52 se muestra la imagen de MO vy las iméagenes procesadas para la
determinacion de la porosidad de la aleacion AlgoCusMgsSisZns. En la Figura 52 (a) se
observa una microestructura con pocos poros distribuidos aleatoriamente, el tipo de

porosidad observado es de contraccion.

En la Figura 52 (b-c) se representan a modo de ejemplo las imégenes tratadas para el
estudio de la porosidad y de la matriz, respectivamente. La porosidad de esta aleacion es
de 1,0 £ 0,5 %, con una longitud de poro media de 89 um, aunque se ha observado algiin
poro con un tamafio de hasta 233 um. La matriz definida previamente como fase Al
(Fm3m), representa el 23,8 + 2,1 % de la superficie analizada de la aleacion
AlgoCusMgsSisZns.

Figura 52. (a) Imagen de MO e imégenes procesadas para la determinacion de la

(b) porosidad y (c) matriz de AlggCusMgsSisZns

En la Tabla 32 se han resumido los resultados obtenidos en el analisis digital de imagen,
y se han asociado a los distintos procesos de fabricacion. En general, todas las aleaciones
presentan una elevada porosidad, inicamente la aleacion AlsoCusMgsSisZns presenta una
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microestructura relativamente libre de defectos de fabricacién. La porosidad es un factor
que suele asociarse a la disminucién de las propiedades mecénicas de las aleaciones, y a

una alta dispersion en los ensayos de fatiga, entre otras cosas.

Tabla 32. % de matriz, porosidad media y proceso de fabricacion de las aleaciones investigadas

Matriz Porosidad

Aleacion Proceso de fabricacién
(%) (%)
AleoCu1oMnsNisSiisZns 9,4 10,1 fundicion por gravedad en
AleoCrsCuigFe1oMgsMnsNis 53,4 3,0 horno de alto vacio
Al70CusMgsNisSi1Zns 44,7 4,5 .
] fundicion por gravedad
AlgsCusSisZns 75,9 4.8
AlesCu10Mg10Si10Zns 22,6 6,3
) HPDC
AlgoCusMgsSisZns 23,4 1,0

En lo que a la formacidn de SS o a la matriz se refiere, hay que destacar que en todas las
aleaciones el porcentaje es muy bajo, excepto en la aleacion AlgsCusSisZns, que
representa aproximadamente un 76 % de la superficie analizada. En las demas aleaciones,
la fraccion asociada a la formacion de CI mas la porosidad representa méas de la mitad de
la microestructura. Esto puede estar asociado a una escasa ductilidad, y con altos valores
de dureza y resistencia. Hay que tener en cuenta que en la aleacion
AlgoCrsCuioFe1oMgsMnsNis no se ha encontrado ninguna SS, por lo que se ha definido

como matriz al compuesto principal.

La formacién de la porosidad no esta directamente relacionada con los procesos de
fabricacion, ya que existe una gran dispersion entre los resultados obtenidos en las
aleaciones fabricadas por los procesos de fundicién por gravedad en horno de alto vacio
(3—10 %) y el proceso HPDC (6 — 1 %). Generalmente, una velocidad de enfriamiento
mayor como la del proceso HPDC respecto a los otros dos procesos empleados en esta
tesis, disminuye la formacion de porosidad en las aleaciones de aluminio. Pero en este
caso, la aleacion AlssCui0Mg10SiinZns ha mostrado el segundo valor mas alto de
porosidad (6,3 %).

Ademas, en las micrografias se ha observado que la formacion de la porosidad esta
estrechamente asociada a las vastas fases aciculares. Las largas morfologias aciculares

forman clusteres que dificultan la alimentacién de las ultimas regiones en solidificar. En
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estos casos, el proceso de solidificacion de la aleacion es complejo, ya que el caracter
multifase provoca la estabilizacion a altas temperaturas de fases aciculares que dificulta
la distribucién homogénea de la fase rica en Al o la matriz, con una menor temperatura
de precipitacion. Por tanto, la formacion de porosidad estda mas relacionada con la
composicion elemental de las aleaciones, por ende, de las fases presentes y los intervalos
de solidificacion.
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Capitulo 6

Propiedades mecanicas

estaticas

6.1 Introduccion

Con el objetivo de caracterizar las propiedades mecéanicas estaticas de las aleaciones
investigadas y compararlas con otras LW-HEA de la bibliografia, se han realizado
ensayos de dureza Vickers a temperatura ambiente, ensayos de compresion y de traccién
a temperatura ambiente y a 200 °C de temperatura. Todos los ensayos mecanicos se han
realizado en las muestras en estado bruto de colada, sin ningun tipo de tratamiento

térmico.

Como se ha visto previamente, la dureza de las LW-HEA es una de las propiedades
mecénicas mas estudiada en la bibliografia. Esto se debe a que los ensayos de dureza son
ensayos no destructivos, para los que no es necesaria una gran cantidad de material. La
dureza de las seis aleaciones investigadas en esta tesis se ha estudiado mediante ensayos

de dureza Vickers.

Las propiedades compresivas de las LW-HEA también se han estudiado extensivamente
en ensayos de compresion uniaxial en diversas investigaciones, siendo la segunda
propiedad mecanica mas investigada. En esta tesis, se han realizado ensayos de
compresion uniaxial a temperatura ambiente y a 200 °C. Se han obtenido los diagramas
de esfuerzo — deformacion, el mddulo elastico o médulo de Young (E), el limite elastico
a compresion con offset de 0,02 % (oyc), la resistencia a la compresion (ouc) Y la

deformacion final (&c).

Finalmente, se han realizado ensayos de traccion uniaxial a temperatura ambiente y a
200 °C de temperatura. Se ha obtenido el modulo elastico o de Young (E), la resistencia

a la traccion (out) y la deformacion final (er) de las aleaciones investigadas. El limite
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elastico a traccion con offset de 0,02 % (oyt) no se ha podido obtener en los ensayos de
traccion, ya que todas las muestras rompieron dentro de la zona eléstica. Los diagramas
esfuerzo — deformacion no se han adjuntado, ya que la rotura dentro de la zona elastica

hace que las rectas resultantes no aporten informacion adicional.

6.2 Ensayos de dureza

La dureza de un material es la resistencia que opone el material a su deformacion pléstica
permanente superficial por rayado o penetracion de un objeto externo. Por lo que la dureza
de un material resulta inversamente proporcional a la huella observada en su superficie al
aplicarle una carga. Entre los ensayos de penetracion mas empleados para caracterizar

esta propiedad, se encuentran los ensayos del tipo Vickers, Brinell o Rockwell.

En esta tesis se han realizado ensayos de dureza Vickers, segn la norma ISO 6507-1
“Metallic Materials - Vickers Hardness Test” [112] en todas las aleaciones investigadas.
Siguiendo la designacidn propuesta de los ensayos en funcion de los rangos de carga, en
esta tesis se definen los ensayos de dureza Vickers a los ensayos realizados con cargas
superiores a 5 Kgf, (= HV 5), y ensayos de microdureza Vickers a los ensayos realizados
con una carga comprendida entre 0,01y 0,2 Kgf (HV 0,01 — HV 0,2).

El ensayo Vickers consiste en un indentador en forma de pirdmide recta con base
cuadrada y con un angulo especifico entre caras opuestas en el vértice (o), que se
introduce con una fuerza determinada (F) en la superficie de la probeta del material que
se quiere caracterizar. Posteriormente, se miden las diagonales de la huella (d1y d2) que
queda en la superficie obteniendo el valor de la dureza. El principio de ensayo de dureza
Vickers se representa en la Figura 53.
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Figura 53. Principio del ensayo de dureza Vickers [112]
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Asi, la microdureza y la dureza Vickers se han medido en la superficie de las probetas
preparadas segun los métodos metalogréaficos estandar descritos en el Capitulo 5

Caracterizacion microestructural.

Para obtener los valores de la microdureza y de la dureza, se ha empleado un
microdurémetro modelo FM-700 (Future-Tech, Kawasaki, Japén), y un durémetro
modelo FV-700 (Future-Tech, Kawasaki, Japon) bajo la carga de 0,1 y 10 Kgf
respectivamente. Se han realizado al menos cinco mediciones aleatorias de la dureza en
la superficie de cada muestra, con un tiempo de retencion del indentador en la muestra

ensayada de 10 s.

En la Tabla 33 se presentan los valores medios de la microdureza y de la dureza Vickers
bajo las cargas de 0,1 y 10 Kgf, con la desviacion estandar calculada para cada aleacion.

Tabla 33. Valores de microdureza y dureza Vickers de las aleaciones investigadas

Aleacion HV 0,1 HV 10
AlgoCu10MnsNisSiisZns 887 £273 478 £80
AlgoCrsCuioFeioMgsMnsNis 743 £91 686 + 24
Al70CusMgsNisSiZns 260+32 228+17

AlgsCusSisZns 165+37 1897
AlesCu10Mg10SiioZns 264 £56 223 +28
AlgoCusMgsSisZns 255+22 271+11

Cabe mencionar, que la aleacion AlgoCu10MnsNisSiisZns muestra una desviacion estandar
muy elevada de £ 273 HV en los ensayos de microdureza. En cambio, en los ensayos de
dureza realizados con 10 Kgf de carga, esta dispersion se reduce hasta + 80 HV, pero el
valor medio de la dureza desciende casi a la mitad. Esta fluctuacion de los valores se debe
a la heterogeneidad de la microestructura multifase observada en el capitulo anterior. Esto
se debe a que el ensayo realizado con una mayor carga penetra mas en el material, dejando
una huella superficial mayor, por lo que se obtiene un valor méas representativo de la
dureza del material en general. Por tanto, en los ensayos con mayor carga hay mas
posibilidades de haber sido realizados parcialmente sobre un poro, ya que la aleacion
AlgoCu10MnsNisSiisZns presenta un elevado valor de porosidad del 10 %. Ademas, la fase
acicular del tipo AlsNi; es una fase conocida por sus altos valores de dureza [113], y en
los ensayos de microdureza hay méas probabilidades de que hayan sido realizados
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Unicamente sobre esta fase o en regiones influenciadas por ella, sin promediar con las

demaés fases o poros.

En la Figura 54 (a) correspondiente a la aleacion AlsoCuioMnsNisSiisZns, se observan
grietas desde las aristas de la huella en todas las direcciones. Esto es indicativo de la
fragilidad del material y de la imposibilidad de deformacion plastica de ninguna de las
fases observadas, ya que las grietas han avanzado en todas las direcciones, rompiendo

todas las fases. Las grietas miden hasta aproximadamente 250 pum.

En la Figura 54 (b) correspondiente a la aleacién AleoCrsCuioFeioMgsNis, se aprecian
grietas que parten mayormente desde los cuatro vértices de la huella, no desde las aristas
como en la aleacion AlsoCuioMnsNisSiisZns. Estas grietas tienen una longitud de
aproximadamente 100 um, y también indican la fragilidad de la aleacion. Cabe destacar

gue en ninguna de las demas aleaciones investigadas se observaron grietas.

Figura 54. Imagen de MO de las grietas en huellas de (a) AleoCu10MnsNisSi1sZns y
(b)AlfsoCl’sCUloFeloMgsNis

Con el objetivo de comparar los valores de dureza con aleaciones comerciales de
aluminio, se han realizado ensayos de dureza en las aleaciones comerciales AISi9Cu3 y
AIlSi10Mg, obteniendo una dureza de 102 + 7 HV 10y 73 + 4 HV 10. También se ha
estudiado la dureza de una aleacion con menor densidad, en este caso se eligié una
aleacion de magnesio AM60B, con unos valores de dureza de 86 =9 HV 10 [114].
Finalmente, se han estudiado los aceros resistentes a la abrasion, URSSA 400 con una
dureza de 431 = 7 HV 10, Hardox 450 con una dureza de 459 + 8 HV 10 y Hardox 500
con una dureza de 478 £ 11 HV 10.

Los valores de dureza de las aleaciones AlgoCu1oMnsNisSiisZnsy AlsoCrsCuioFeioMgsNis
son incluso superiores a los de los aceros resistentes a la abrasion ensayados, con una
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densidad de aproximadamente la mitad. Las aleaciones AloCusMgsNisSiioZns,
AlgsCusSisZns, AlgsCu10Mg10SiinZns y AlggCusMgsSisZns tienen unos valores de dureza
como minimo dos veces superiores a los de las aleaciones AlSi9Cu3, AISil0Mg y

AMG60B, con densidades cercanas a las del aluminio.

Para comparar con la dureza de otras LW-HEA de la bibliografia, en la Figura 55 se ha
realizado el diagrama de dureza — densidad de las aleaciones investigadas y de las

LW-HEA de la bibliografia, detalladas previamente en el apartado 3.2 Dureza.
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Figura 55. Diagrama de dureza — densidad de las aleaciones investigadas y LW-HEA de la

bibliografia

6.3 Ensayos de compresion a temperatura ambiente

Los ensayos de compresion se emplean para estudiar el comportamiento de materiales
sujetos a cargas compresivas o cargas de flexion, lo que resulta muy Gtil para materiales
que van a ser procesados por forja y laminado. Ademas, para materiales fragiles cuya
rotura se da por debajo de la tension de fluencia en los ensayos de traccion, los de
compresion puede permitir ampliar los diagramas de tension — deformacion, debido a una

mayor deformacion de las muestras.

Para caracterizar las propiedades mecanicas compresivas de las aleaciones investigadas

en esta tesis, se han realizado ensayos de compresion a temperatura ambiente, segun la
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norma ASTM E9 - 19 “Standard Test Methods of Compression Testing of Metallic
Materials at Room Temperature” [115], en probetas del tipo “short” segln normativa,
de diametro 13 £ 0,2 mm y de longitud 25 £ 1 mm (ratio L/D = 2).

Para realizar los ensayos de compresion se ha empleado una méaquina servo - hidraulica
de alta velocidad modelo universal 5500R (Instron, Norwood, Estados Unidos), con un
extensdmetro mecanico del tipo “clip - on” para medir la deformacién. Los parametros
del ensayo han sido una velocidad de cruceta de 0,125 mm/min, una longitud inicial del
extensometro de 10 mm y una distancia entre platos de compresion de aproximadamente
26 mm. La norma empleada recomienda ensayar entre 5 y 10 muestras para que los

resultados sean representativos.

Los resultados obtenidos en los ensayos de compresion de la aleacion
AlgoCu10MnsNisSiisZns se resumen en la Tabla 34. Debido al proceso de fabricacion de
esta aleacion, la cantidad de material obtenida solo ha permitido la fabricacion de cuatro

probetas de compresion.

Como se observa en la Tabla 34, todas las muestras se han roto dentro de la zona elastica,
sin ningun tipo de deformacion pléastica. Por otro lado, los valores del médulo de Young
son mas cercanos a los de las aleaciones de titanio (~ 120 GPa) que a los de las de aluminio
(~ 71 GPa). Ademas, destacan los altos valores de la resistencia a la compresion,

superiores a 617 MPa en todas las muestras.

Tabla 34. Resultados de los ensayos de compresion de AlggCu10MnsNisSiisZns

Muestra E (GPa) oy.(MPa) ouc(MPa) s (%)

1 117 -- 735 0,65
2 126 -- 646 0,52
3 121 -- 617 0,50
4 100 -- 711 0,67

Los ensayos de compresion para la aleacion AlsoCrsCuioFe1oMgsMnsNis no se han podido
efectuar, ya que la muestra ha presentado una gran fragilidad que ha dificultado el

mecanizado de los cilindros de compresion.

Los resultados obtenidos en los ensayos de compresion de Al7oCusMgsNisSiioZns se

resumen en la Tabla 35. Solo se han podido efectuar cuatro ensayos de esta aleacion
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debido a los defectos de fabricacion. En la Tabla 35 se observa que la aleacion tiene una
cierta deformacion plastica, aunque sigue exhibiendo un comportamiento fragil, ya que
la deformacion maxima es inferior a 1,3 % en todas las muestras. Los valores del modulo
de Young son cercanos a 100 GPa, con un limite elastico superior a 515 MPa y una

resistencia la compresion media de aproximadamente 600 MPa.

Tabla 35. Resultados de los ensayos de compresion de AlzoCusMgsNisSiioZns

Muestra E (GPa) oy (MPa) ou (MPa) &c(%)

1 99 530 580 0,9
2 93 515 602 1,3
3 97 530 623 11
4 102 545 663 1,2

En la Figura 56 se representa una de las probetas defectuosas. En la zona superior del
cilindro se puede apreciar un rechupe ocurrido durante el proceso de solidificacion en el

molde metalico.

Figura 56. Probeta de compresion defectuosa de la aleacion Al;oCusMgsNisSiinZns

Los resultados de los seis ensayos de compresion de la aleacién AlgsCusSisZns se
muestran en la Tabla 36. Se han ensayado un total seis muestras de esta aleacion, de
acuerdo con las recomendaciones de la norma empleada. Todas las probetas han mostrado
deformacion pléastica, siendo los valores de la deformacion de entre el 2,2 % y 9,4 %.
Ademas, la aleacion AlgsCusSisZns mantiene unas altas propiedades mecanicas a

compresion.
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Tabla 36. Resultados de los ensayos de compresion de AlgsCusSisZns

Muestra E (GPa) oy (MPa) ouc (MPa) &c(%)

1 78 398 517 3,0
2 79 497 526 2,2
3 62 382 548 4,0
4 67 549 601 4,7
5 53 397 578 8,3
6 62 318 418 9,4

Los resultados de los seis ensayos de compresion de la aleacion AlssCui0Mg10SiioZns se
muestran en la Tabla 37. La ductilidad se reduce notablemente respecto a la Gltima
aleacion investigada, no siendo superior al 2,0 % en ninguno de los ensayos, aunque los

valores de la tensidn de rotura y de fluencia son superiores.

Tabla 37. Resultados de los ensayos de compresién de AlgsCui10M(10SiinZns

Muestra E (GPa) oy (MPa) ou (MPa) & (%)

1 82 530 792 2,0
2 79 516 757 2,0
3 84 510 711 1,3
4 82 557 673 1,1
5 77 522 612 1,0
6 82 539 633 1,0

Finalmente, se han realizado seis ensayos de compresion de la aleacion
AlgoCusMgsSisZns. También se han investigado seis muestras de esta aleacion, y los
resultados se resumen en la Tabla 38. Los resultados obtenidos en los ensayos de
compresion son similares a los obtenidos en la aleacién anterior, fabricada mediante el

mismo proceso y constituida por los mismos elementos principales.

Las propiedades mecanicas compresivas medias de las aleaciones investigadas con las
desviaciones estandar se resumen en la Tabla 39. En general, todas las aleaciones
muestran unos valores elevados de resistencia a la compresién, y una deformacion

moderada. Entre las propiedades elasticas, destaca el médulo de Young de 116 GPa de la
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aleacion AlgoCu10MnsNisSiisZns, siendo el méas elevado de todas las aleaciones
investigadas.

Tabla 38. Resultados de los ensayos de compresion de AlggCusMgsSisZns

Muestra E (GPa) oy (MPa) ou (MPa) &c(%)

1 74 530 692 1,3
2 73 521 729 1,7
3 80 533 703 1,7
4 75 514 725 1,7
5 77 521 692 1,3
6 76 524 792 2,2

Cabe destacar que la Unica aleacién con un valor de deformacion plastica considerable en
los ensayos de compresion ha sido la aleacion AlgsCusSisZns, aunque con un amplio
rango entre el 2,2 % y 9,4 %. Esto ha implicado una elevada desviacion estandar del
2,9 %. En general, se ha observado dispersion en los valores obtenidos en todas las
aleaciones, sobre todo en la tension de rotura. Esto se debe a los defectos de fabricacion
observados en el capitulo anterior y a la ausencia de tratamientos térmicos de

homogenizacion.

Tabla 39. Propiedades mecanicas compresivas de las aleaciones investigadas

Aleacion E (GPa) oy (Mpa) ouc(Mpa) & (%)
AlsoCu10MnsNisSi1sZns 116 £ 11 -- 67755 0,59%0,1
AleoCrsCuioFe1oMgsMnsNis -- -- -- --
Al70CusMgsNisSiioZns 98+4 530+12 617+35 1,14%0,2

AlgsCusSisZns 67+10 424+84 531+64 527+29
AlesCu10MQ10Si10Zns 81+3 529+17 696+70 150%+0,5
AlgoCusMgsSisZns 76 +2 524 +7 722+38 165+0,3

En la Figura 57 se representa el diagrama esfuerzo — deformacion de las aleaciones
investigadas. La aleacion AlsoCu10MnsNisSiisZns se representa mediante una linea recta,

ya que carece de deformacion plastica, y rompe en la zona elastica.

La curva de la aleacion AlzoCusMgsNisSiioZns refleja una tension de fluencia media de

530 MPa, que es el valor mas elevado obtenido. Esto se debe al equilibrio entre un elevado
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maodulo de Young (98 GPa), y una deformacion por compresion moderada, ya que es la

segunda aleacion con menor deformacion por compresion.

La aleacion AlgsCusSisZns, es la aleacion con mayor deformacion en los ensayos de
compresion. Aunque el aumento de la ductilidad haya ido en detrimento de la resistencia,

se sigue manteniendo un buen balance de las propiedades mecanicas compresivas.

En cuanto a las aleaciones AlgsCu10Mg10SiiZns y AlsoCusMgsSisZns, se han obtenido
unos valores compresivos similares, siendo las resistencias medias a la compresion
(696 MPa y 722 MPa, respectivamente) las méas elevadas de todas las aleaciones
investigadas. Ademas, los valores de la tension de fluencia son muy cercanos al valor
maximo de 530 MPa obtenido para la aleacion Al7oCusMgsNisSiioZns. La aleacion
AlgoCusMgsSisZns presenta un ligero mejor balance de las propiedades mecénicas

compresivas.
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Figura 57. Diagrama esfuerzo — deformacion de las aleaciones investigadas

Como se puede observar en la Figura 58, los cilindros ensayados a compresion mostraron
distintos tipos de fractura, que se han clasificado en tres tipos: fragil, fractura catastrofico-

prematura y combinacion de ambas.
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En la Figura 58 (a) se puede observar una probeta correspondiente al ensayo de
compresion de la aleacion AlgsCusSisZns. Este tipo de fractura se ha definido como fragil,
y solo se ha observado en las probetas de la aleacion AlgsCusSisZns. La rotura de las
muestras se ha producido en la direccion de 45° al eje de compresion. Puesto que las
mayores tensiones de cizallamiento se producen en un angulo de 45° con respecto a la
direccion de la tensién de compresion, las probetas fragiles suelen fracturarse en esta
direccion. Este tipo fractura se asocia con la incapacidad del deslizamiento de las

dislocaciones en los materiales fragiles.

Todas las muestras de las demas aleaciones presentaron una mezcla de los dos tipos de
fractura restantes. Por un lado, en la Figura 58 (b), se muestra un ejemplo de las muestras
en la que se forman varias grietas verticales en distintas zonas, provocando una fractura
catastrofico-prematura del espécimen. Este tipo fractura se ha asociado con la rapida
iniciacion y propagacion de la grieta en materiales con severos defectos de fabricacion,
que provocan una fractura instantanea. Esto estd relacionado con los defectos
superficiales detectados en algunas muestras que se han descartado para ensayar
(veéase Figura 56), pero en este caso son defectos internos que no se han observado antes

del ensayo.

En la Figura 58 (c) se ha distinguido un mecanismo de fractura intermedio, en el que la
fractura comienza la propagacién en el angulo de 45°, pero llegado un determinado
momento se encuentra con otra grieta o algin defecto del material, y se produce la fractura
catastrofica. Los especimenes rotos de esta manera son una combinacion de los dos tipos

de fractura observados previamente.

(b)

Figura 58. (a) fractura fragil, (b) fractura catastrofico-prematura y (c) combinacion de

ambas
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Para comparar con la resistencia a la compresién de otras LW-HEA de la bibliografia, en
la Figura 59 se ha realizado el diagrama de resistencia a la compresion — densidad de las
aleaciones investigadas y de las LW-HEA de la bibliografia, detalladas previamente en

el apartado 3.3 Propiedades a compresion.
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Figura 59. Diagrama de resistencia a compresion — densidad de las aleaciones investigadas y
LW-HEA de la bibliografia

6.4 Ensayos de compresion a temperatura elevada

Empleando la misma metodologia desarrollada en los ensayos de compresion uniaxial a
temperatura ambiente, se han realizado ensayos de compresion a 200 °C. Los ensayos se
han realizado en probetas de 11 mm de didmetro y de 22 mm de longitud (ratio L/D = 2).

En este caso, los pardmetros del ensayo han sido una velocidad de cruceta de 1 mm/min
y una distancia entre platos de compresion de aproximadamente 22 mm. Debido al
montaje del ensayo, no se ha podido emplear un extensémetro como en los ensayos
realizados a temperatura ambiente. Por lo tanto, las deformaciones se han medido con las
extensiones de los platos de compresion. Los resultados obtenidos de esta manera no son
tan exactos como los que se obtienen mediante extensometro, por lo que no es

recomendable obtener los valores del modulo de Young de esta manera.
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Las aleaciones fabricadas mediante el proceso de fundicion por gravedad en horno de alto
vacio no sean podido ensayar, debido al menor volumen de material obtenido. De esta
manera, se han ensayado tres muestras de las aleaciones Al7oCusMgsNisSiioZns,
AlgsCusSisZns, AlssCu10M(10Si10Zns y AlgoCusMgsSisZns.

En la Tabla 40 se resumen los resultados obtenidos en los ensayos de compresion a 200 °C
de temperatura de la aleacion AlzoCusMgsNisSiioZns. La muestra 1 presenta una gran
desviacién, con unos valores de tension de fluencia, de rotura y deformacion por

compresion de aproximadamente el doble que las deméas muestras.

Tabla 40. Resultados de los ensayos de compresion de AlzoCusMgsNisSiioZnsa 200 °C

Muestra oyc (MPa) ouc(MPa) & (%)

1 367 422 6,10
2 199 219 3,80
3 199 210 3,82

En la Tabla 41 se resumen los resultados obtenidos en los ensayos de compresion a 200 °C

de temperatura de la aleacién AlgsCusSisZns.

Tabla 41. Resultados de los ensayos de compresion de AlgsCusSisZns a 200 °C

Muestra oyc (MPa) ouc(MPa) & (%)

1 228 323 217,72
2 219 288 26,67
3 228 319 30,43

En la Tabla 42 se resumen los resultados obtenidos en los ensayos de compresion a 200 °C

de temperatura de la aleacion AlssCu10Mg10Si10Zns.

Tabla 42. Resultados de los ensayos de compresion de AlgsCui0Mg10SiinZns a 200 °C

Muestra oyc (MPa) ouc(MPa) & (%)

1 279 345 5,75
2 327 393 5,78
3 257 351 6,22
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En la Tabla 43 se resumen los resultados obtenidos en los ensayos de compresion a 200 °C
de temperatura de la aleacion AlgoCusMgsSisZns.

Tabla 43. Resultados de los ensayos de compresion de AlgyCusMgsSisZns a 200 °C

Muestra oyc (MPa) ouc(MPa) & (%)

1 338 492 10,79
2 311 470 17,56
3 302 457 17,55

Las propiedades mecanicas compresivas medias de las aleaciones investigadas a 200 °C
con las desviaciones estandar se resumen en la Tabla 44. Se puede observar, que las
desviaciones estandar del limite elastico y de rotura de la aleacion Al7oCusMgsNisSi10Zns
son muy elevadas, lo que se debe a la diferencia de los valores obtenidos en la muestra 1
(véase Tabla 40). Esta diferencia de valores se asocia a la microestructura heterogénea 'y

a los defectos internos caracterizados previamente.

Todas las aleaciones mantienen una tension de fluencia superior a 225 MPa, y de rotura
superior a 284 MPa. La ductilidad media de todas las aleaciones aumenta
significativamente respecto a los ensayos a temperatura ambiente en todos los casos. Cabe
destacar que la ductilidad de la aleacion AlgsCusSisZns, es cercana al 30 %.

Por otro lado, la aleacion AlsoCusMgsSisZns presenta unos elevados valores de resistencia
compresiva a altas temperaturas, con una ductilidad cercana al 15 %. Lo que supone que
la aleacion AlgoCusMgsSisZns presente un buen balance de las propiedades mecanicas
compresivas a 200 °C.

Tabla 44. Propiedades mecanicas a compresion de las aleaciones investigadas a 200 °C

Aleacion oyc (MPa) ouc (MPa) & (%)
AlgoCu10MnsNisSiisZns - - -
AlgoCrsCuioFe10MgsMnsNis -- - -
Al70CusMgsNisSiiZns 255+97 284+120 457+1.3

AlgsCusSisZns 225+05 310+19 28,27+1)9
AlesCu10Mg10Si10Zns 288+36 363+26 592+0,3
AlgoCusMgsSisZns 317+19 473+18 15,30%+3,9
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En la Figura 60 se puede observar el diagrama esfuerzo - deformacion de las aleaciones
investigadas a 200 °C. En el diagrama destaca el alargamiento generalizado de las cuatro

curvas obtenidas.
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Figura 60 Diagrama esfuerzo — deformacion de las aleaciones investigadas a 200 °C

6.5 Ensayos de traccion a temperatura ambiente

La mayoria de los materiales estructurales son sometidos tanto a cargas de traccion como
de compresion a lo largo de su vida util. Las cargas de traccion son mas perjudiciales en
materiales fragiles, y pueden provocar la ruptura catastrofica sin ningin tipo de
deformacion pléstica. La presencia de defectos como o6xidos, inclusiones o poros
contribuyen a un fallo catastrofico del material, siendo estos defectos no tan
determinantes bajo cargas de compresion. Por lo que, en materiales fragiles, las cargas
tensionales provocan la rotura prematura o fragil del material en la zona elastica, o con

muy poca deformacion plastica.

Los ensayos de traccion a temperatura ambiente se han realizado de acuerdo a la norma
UNE-EN ISO 6892-1 “Materiales Metalicos - Ensayos de Traccion - Parte 1: Método
de ensayo a temperatura ambiente” [116]. En la Figura 61 (a) se puede observar el equipo
de ensayos universal empleado, que ha sido un modelo 5500R (Instron, Norwood,
Estados Unidos) con una velocidad de deformacion de 0,001 s, en probetas con las

dimensiones especificadas en la Figura 61 (b).
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Figura 61. (a) Equipo Instron 5500R empleado en los ensayos de traccién y (b) dimensiones

de las probetas ensayadas

Los ensayos de traccion para las aleaciones AlsoCuioMnsNisSiisZns y
AleoCrsCuioFe1oMgsMnsNis no se pudieron realizar, ya que la fragilidad y el volumen de
los lingotes obtenidos (80 mm x 80 mm x 140 mm) fue insuficiente para poder mecanizar

las probetas con las dimensiones especificadas.

Los resultados obtenidos en los ensayos de traccion de la aleacion Al7oCusMgsNisSiio0Zns
se resumen en la Tabla 45. Se puede apreciar que todas muestras rompen sin alcanzar el
limite elastico, con un alargamiento practicamente nulo. EI modulo elastico presenta unos

valores de 90 y 94 GPa, y una resistencia a la traccion de 119 y 150 MPa.

Tabla 45. Resultados de los ensayos de traccion de Al;oCusMgsNisSi1eZns

Muestra E (GPa) oyt(MPa) out(MPa) &t (%)

1 90 - 119 0,13
2 94 - 150 0,16
3 - - - -
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Solo se han podido mecanizar dos probetas de la aleacion Al7oCusMgsNisSi10Zns, debido
a que algunas de las muestras presentaron serios defectos de fabricacion. En la Figura 62
se puede observar una de las probetas de traccion rotas por la cabeza de amarre durante

el proceso de mecanizado.

Figura 62. Probeta rota durante el mecanizado

Los resultados obtenidos de los tres los ensayos de traccién de la aleacion AlgsCusSisZns
se resumen en la Tabla 46. Aunque el alargamiento es levemente superior al de la aleacién
anterior, sigue siendo una aleacion muy fragil, aunque con valores de resistencia

superiores a 200 MPa.

Tabla 46. Resultados de los ensayos de traccion de AlgsCusSisZns

Muestra E (GPa) oyt(MPa) out(MPa) &t (%)

1 56 -- 207 0,36
2 66 - 306 0,47
3 67 - 280 0,43

Los resultados obtenidos de los tres los ensayos de traccion de la aleacion
AlgsCu10Mg10SiioZns se resumen en la Tabla 47. Esta aleacion presenta unos valores sin
apenas alargamiento, un médulo elastico y resistencia a la traccion moderados. El valor
de la tensién de rotura de la muestra 1 vuelve a ser considerablemente superior

(~ 30 MPa) al de las demas muestras.

Tabla 47. Resultados de los ensayos de traccién de AlesCu10Mg10SiiZns

Muestra E (GPa) oyt(MPa) out(MPa) &t (%)

1 88 -- 192 0,20
2 83 -- 145 0,14
3 82 -~ 159 0,18
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Los resultados obtenidos de los tres los ensayos de traccion de la aleacion
AlgoCusMgsSisZns se resumen en la Tabla 48. Esta aleacion presenta en términos

generales unos valores ligeramente superiores a los de la aleacion anterior.

Tabla 48. Resultados de los ensayos de traccién de AlggCusMgsSisZns

Muestra E (GPa) oyt(MPa) out(MPa) &t (%)

1 82 -- 187 0,22
2 82 -- 218 0,25
3 78 -- 202 0,24

Las propiedades mecénicas medias de traccion con las desviaciones estandar de las cuatro
aleaciones investigadas a temperatura ambiente se resumen en la Tabla 49. Como se
puede observar todas las aleaciones muestran un comportamiento muy fragil en los

ensayos de traccion.

Las aleaciones Al;0CusMgsNisSi10Zns, AlssCui10Mg10SiioZns y AlgoCusMgsSisZns tienen
un médulo de Young superior al de las aleaciones comerciales de aluminio (~72 GPa).
La aleacion AlgsCusSisZns es la aleacion con mayor alargamiento, aunque sigue
rompiéndose dentro de la zona elastica. Esta aleaciéon es la que también presenta la
resistencia a la traccion més elevada. No se calculé la desviacion estandar del
alargamiento de ninguna de las aleaciones, debido a que los bajos valores obtenidos

provocan que sea irrelevante.

Tabla 49. Propiedades mecéanicas a traccién de las aleaciones investigadas

Aleacion E (GPa) oyt(MPa) out(MPa) &t (%)
AlgoCu10MnsNisSiisZns -- - - —
AlsoCrsCuioFeioMgsMnsNis - - - -

Al70CusMgsNisSiZns 92+3 -- 135+22 0,14
AlgsCusSisZns 63+6 -- 264 +51 0,42
AlgsCu10Mg10Si10Zns 84 +3 -- 165+24 0,17
AlsoCusMgsSisZns 81+2 -- 202+15 0,24

126



6.5.1 Estudio de la superficie de fractura

Con el objetivo de determinar los mecanismos de fractura de las cuatro aleaciones
ensayadas a traccion, se ha realizado un estudio microfractografico de las superficies de
rotura de las probetas. Cabe destacar, que se ha realizado una inspeccién visual de las
probetas rotas, y ninguna de las aleaciones ensayadas ha mostrado estriccion en la zona

de rotura, como era de esperar.

En la Figura 63 se muestra la superficie de fractura de la aleacién Al;0CusMgsNisSii10Zns
a distintos aumentos. Se puede observar una fractura completamente fragil, donde no se
puede determinar el inicio de fractura. La superficie observada corresponde a una zona
débil, fracturada de manera catastrofica. No se aprecian marcas de fractura transgranular

ni intergranular.

En la superficie de fractura destacan poros de distinto tamafio y unas superficies
alargadas, que son asociadas a las fases aciculares caracterizadas previamente. Por tanto,
la fragilidad de esta aleacidn estd fundamentalmente asociada a la porosidad y a las fases

aciculares, ya que ambos factores son considerados relevantes en la rotura catastréfica de

materiales sometidos a cargas de tension.

Figura 63. Superficie de fractura de Al7,oCusMgsNisSiieZns a distintos aumentos

En la Figura 64 se muestra la superficie de fractura de la aleacion AlgsCusSisZns a
distintos aumentos. En este caso, destaca la formacion de un rechupe que abarca una
superficie considerable. Dentro del rechupe se observa una superficie dendritica formada
por el menor gradiente térmico durante la solidificacion local, que ha imposibilitado la

recristalizacion.

127



En el resto de la superficie se aprecia de manera clara una superficie laminar tipo
cleavage, asociada a un tipo de fractura fragil transgranular. Este tipo de fractura no es la
habitual en aleaciones de aluminio, aunque ha sido asociada a aleaciones de aluminio

fragilizadas por distintos motivos [117].

A pesar de observase una superficie de fractura fréagil, la rotura transgranular de la
aleacion AlgsCusSisZns indica menor fragilidad que las aleaciones anteriores. Estando en

concordancia con los resultados obtenidos en los ensayos de traccion, ya que la resistencia

de la aleacion AlgsCusSisZns es el doble que la de las demés aleaciones investigadas.

Figura 64. Superficie de fractura de AlgsCusSisZns a distintos aumentos

En la Figura 65 se muestra la superficie de fractura de la aleacion AlssCu10Mg10Si10Zns a
distintos aumentos. Se repite el mismo patron de la primera aleacion investigada, donde
destaca una superficie de fractura completamente fragil, con poros y fases aciculares que

debilitan la aleacion.

. W
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Figura 65. Superficie de fractura de AlgsCui10Mg10SiinZns a distintos aumentos
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En la Figura 66 se muestra la superficie de fractura de la aleacion AlgoCusMgsSisZns a
distintos aumentos. En este caso también se observa una fractura completamente fragil

con poros y fases aciculares.

Las superficies relacionadas con las fases aciculares se observan en menor cantidad que
las de la aleacion anterior. Ademas, esto esta en concordancia con la mayor resistencia

obtenida en los ensayos de traccion.

Figura 66. Superficie de fractura de AlgoCusMgsSisZns a distintos aumentos

6.6 Ensayos de traccion a temperatura elevada

Empleando la misma metodologia desarrollada en los ensayos de traccion a temperatura
ambiente, se realizaron ensayos de traccion a 200 °C. En los ensayos de traccion a elevada
temperatura se ensayaron tres muestras de las aleaciones AlgsCusSisZns,
AlgsCu10Mg10SiioZns y AlgoCusMgsSisZns. Al igual que en los ensayos de compresion a

temperatura elevada, no se obtuvieron los valores del mddulo de Young.

En la Tabla 50 se resumen los resultados obtenidos en los ensayos de traccion a
temperatura elevada de la aleacion AlgsCusSisZns. La muestra 2 es la Unica que mostrd
un minimo de deformacion pléastica, alcanzando un limite elastico de 179 MPa.

Tabla 50. Resultados de los ensayos de traccion de AlgsCusSisZns a 200 °C

Muestra oyt(MPa) out(MPa) &t (%)

1 - 171 0,44
2 179 182 0,49
3 -- 179 0,46
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En la Tabla 51 se resumen los resultados obtenidos en los ensayos de traccion a

temperatura elevada de la aleacion AlssCu10Mg10SiioZns.

Tabla 51. Resultados de los ensayos de traccion de AlesCu10Mgi0SiinZns a 200 °C

Muestra oyt (MPa) out(MPa) st (%)

1 -- 120 0,20
2 -- 173 0,27
3 -- 190 0,29

En la Tabla 52 se resumen los resultados obtenidos en los ensayos de traccion a
temperatura elevada de la aleacion AlggCusMgsSisZn. En este caso también se obtuvo el

limite elastico de Unica muestra, siendo de 201 MPa en la muestra 2.

Tabla 52. Resultados de los ensayos de traccién de AlgeCusMgsSisZns a 200 °C

Muestra oyt(MPa) out(MPa) &t (%)

1 -- 182 0,43
2 201 218 0,58
3 -- 187 0,46

Las propiedades mecanicas de traccion medias de las aleaciones investigadas a 200 °C
con las desviaciones estandar se resumen en la Tabla 53. Como se puede observar, no se
pudo determinar el valor de la tension de fluencia de ninguna aleacion, ya que solo dos
especimenes de los nueve ensayados han roto fuera de la zona elastica. No se ha adjuntado
la desviacion estandar del alargamiento de ninguna de las aleaciones debido a los bajos

valores obtenidos.

Tabla 53. Propiedades mecanicas de traccién de las aleaciones investigadas a 200 °C

Aleacion oyt (MPa) out (MPa) (%)
AlgoCu10MnsNisSiisZns - - -
AlsoCrsCuioFe1oMgsMnsNis -- -- -
Al70CusMgsNisSinZns -- - -

AlgsCusSisZns -- 177 £ 06 0,47
AlesCu10Mg10SiioZns -~ 161+37 0,25
AlgoCusMgsSisZns -~ 196 +20 0,49
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Capitulo 7

Propiedades triboldgicas

7.1 Introduccion

La evaluacion de las propiedades tribologicas de las aleaciones investigadas se ha
realizado mediante el denominado ensayo “pin/ball-on-disc”, de acuerdo con la
normativa ASTM G 99 - 95a “Standard Test Method for Wear Testing with a Pin-on-Disk
Apparatus” [118]. Este ensayo reproduce el proceso de deslizamiento unidireccional
entre dos materiales distintos bajo unas condiciones determinadas. De acuerdo con esta

norma, el pin puede ser un cilindro con la superficie plana, esférica o una bola.

El ensayo “pin on disc” 0 “ball on disc”, en funcidn de realizarse con una varilla o bola,
consiste en la colocacion de dos materiales en contacto, manteniendo uno de ellos en
movimiento y ambos sometidos a una presién constante durante un periodo de tiempo
determinado. En estos ensayos, los discos (materiales investigados en esta tesis) son los
que estan en movimiento. En uno de los extremos del brazo de carga se monta una varilla
que puede ser esférica o cilindrica o una bola en el soporte del pasador, y sera la parte del
par que esta en estatico. En el mismo brazo de carga, el peso correspondiente que presiona
la varilla o la bola contra el disco se cuelga encima del pasador. El disco y la varilla o
bola se ponen en contacto y el disco comienza a girar, después del montaje de la

proteccidn correspondiente.

Una vez montado todo el equipo, se ejecuta el ensayo durante un tiempo determinado,
aunque generalmente la duracién de la prueba se define mediante una distancia. Esta es
la distancia en la que los materiales van a estar en contacto, debiendo de ser suficiente
para que sea representativa de las propiedades triboldgicas del material. Durante este
tiempo o distancia, el equipo registra el valor instantaneo del coeficiente de friccidn

dinamico (uq).

Finalmente, la normativa contempla dos procedimientos para obtener el volumen de

material perdido. El primero consiste en pesar ambos materiales antes y después del
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ensayo y dividirlo entre la densidad del material, aunque este procedimiento no es muy
preciso en casos en los que la pérdida de masa del material no sea considerable. La
normativa establece que las balanzas empleadas deben tener una precision de 0,0001 g

como minimo.

El segundo procedimiento consiste en la medicion del area de cuatro perfiles del canal de
desgaste mediante técnicas metrologicas apropiadas, y convertirlas en volumen mediante
el uso de las relaciones geomeétricas especificadas en la norma. Ademas, la norma también
establece que los instrumentos metroldgicos empleados deben tener una precision de
2,5 um. Este altimo procedimiento ha sido el empleado en esta tesis.

7.2 Metodologia

Los ensayos de desgaste y friccion se han realizado de acuerdo con la norma
ASTM G 99-952, empleando un tribdmetro modelo MT Series
(Microtest, Madrid, Espafia) del Departamento de Ingenieria Mecanica de la UPV/EHU.
Los datos se han procesado con el software especifico del tribometro MT4002 12,0. En
la Figura 67 se representa el equipo empleado en los ensayos triboldgicos de las seis

aleaciones investigadas.

Figura 67. Equipo empleado en los ensayos triboldgicos

En la presente tesis se ha optado por realizar el ensayo con una configuracién de bola
sobre disco, por lo que el ensayo se denomina “ball on disc”. Para ello se han empleado
bolas de Carburo de Tungsteno / Cobalto (WC) (Goodfellow, Coraopolis, USA). Las
especificaciones del material ofrecidas por el fabricante se resumen en la Tabla 54.
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Tabla 54. Especificaciones de las bolas de WC empleadas

Propiedad Especificacion
Material WC94/Co6
Dureza 1550 HV

Maodulo elastico 600 GPa
Resistencia a compresion 5300 - 7000 MPa
Densidad 14,9 g/cm?®
Diametro 6 mm

Tolerancia +2,5um

Esfericidad 0,625 um
Grado Esfera de precision
Estado Pulido

Al igual que en los ensayos mecénicos estaticos realizados en capitulos anteriores, todos
los ensayos tribologicos de las aleaciones investigadas se han realizado en las muestras
en estado bruto de colada, sin ningdn tipo de tratamiento térmico. Ademas, teniendo en
cuenta que todavia no se han investigado las propiedades triboldgicas de ninguna
LW-HEA hasta la fecha, se han ensayado las aleaciones AISi9Cu3 y AISi10Mg bajo los

mismos parametros de ensayo.

Los discos se han preparado siguiendo la metodologia empleada para su caracterizacion
microestructural. Por tanto, en la Gltima etapa se ha pasado un pafio con solucién de polvo
de diamante de 0,3 pm. Este procedimiento garantiza una rugosidad media por debajo de

la rugosidad media maxima de 0,8 um, que es la recomendada por la norma empleada.

Tabla 55. Parametros de ejecucion de los ensayos triboldgicos realizados

Radio de giro Carga Velocidad de giro Distancia
3 mm 10N 100 rpm 120 m

Los ensayos se han realizado en los laboratorios de la Escuela de Ingenieria de Bilbao de
la UPV/EHU a temperatura ambiente, sin ningun tipo de lubricante y en condiciones
atmosféricas normales. Los parametros de ejecucion de los ensayos tribologicos

realizados se resumen en la Tabla 55.
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Las superficies de desgaste de los discos se han medido empleando un sistema de
metrologia de superficies opticas 3D modelo DCM 3D (Leica, L’Hospitalet de Llobregat,
Espafia) en conjuncién con el software Leica Map DCM 3D. Para calcular el volumen de
desgaste especifico de la huella se han analizado cuatro perfiles del canal de desgaste de

cada disco. El procedimiento empleado se resume en la Figura 68.

Huella
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Figura 68. Procedimiento empleado para la obtencion del volumen desgastado

De esta manera, se ha obtenido la superficie o &rea media de desgaste para cada aleacion.
Por lo que el volumen de desgaste especifico para cada aleacion se ha calculado mediante

la siguiente relacion geométrica:
V = 2nr - A (Ecuacion 14)

Donde “r” es el radio de giro en mm, y “A” es el area media de desgaste obtenido
mediante perfilometro, expresada en mm?. Finalmente, se han obtenido las tasas de
desgaste especificas (K) en mm3/N-m de los materiales investigados. Esta tasa se define
como el volumen desgastado dividido por la carga normal y la distancia de la prueba

mediante la siguiente ecuacion:
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K="~ (Ecuacion 15)
L-d

Siendo “V” el volumen de desgaste (mm?), “L” la carga normal (N) y “d” la distancia
total del ensayo (m). Estos parametros de ejecucion se han especificado previamente en
la Tabla 55.

7.3 Resultados

El presente apartado recoge los resultados obtenidos en los ensayos de tribologia
realizados. Como resultado se ha obtenido el coeficiente de friccion dinamico (u) y la

tasa de desgaste especifica (K) de las seis aleaciones investigadas.

En la Figura 69 se representa el comportamiento del coeficiente de friccion respecto a la
distancia del ensayo de las aleaciones AISi9Cu3 (linea negra) y AISi10Mg (linea gris).
Las aleaciones presentan la tipica curva de las aleaciones de aluminio, donde tras una
breve distancia en la que se rompe la capa superficial, el coeficiente de friccion alcanza
el valor maximo y desciende progresivamente hasta llegar a un valor estable. Una vez
alcanzado el régimen estable, el coeficiente de friccion de AISi9Cu3 es levemente

superior durante toda la distancia ensayada.
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Figura 69. Comportamiento del coeficiente de friccion con respecto a la distancia de
AISi9Cu3 y AlSil0Mg

En la Figura 70 se representa el diagrama del coeficiente de friccion con respecto a la
distancia de las aleaciones fabricadas en el equipo de induccion de alto vacio,
AleoCu10MnsNisSiisZns y AlsoCrsCuioFeioMgsMnsNis. El coeficiente de friccion de la
aleacion  AlsoCu10MnsNisSiisZns (linea gris) aumenta progresivamente durante

aproximadamente los primeros 40 m de ensayo, posteriormente se estabiliza en un valor
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medio de 0,8. En la aleacion AlsoCrsCuioFeioMgsMnsNis (linea negra) el coeficiente de

friccion se estabiliza durante los primeros 14 m, con un valor de aproximadamente 0,3.
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Figura 70. Comportamiento del coeficiente de friccion con respecto a la distancia de
AleoCUloM n5Ni58i152n5y A|50CI’5CU10F€10M95M n5Ni5

En la Figura 71 se representa el diagrama del coeficiente de friccidn respecto a la distancia
de las aleaciones fabricadas mediante el proceso de fundicién por gravedad,
Al70CusMgsNisSieZns (linea gris) y AlssCusSisZns (linea negra). Como se puede
observar ambas aleaciones tienen un coeficiente de friccion estable desde el inicio del
ensayo, de aproximadamente 0,4. Ademas durante practicamente todo el tramo

investigado se mantiene en el mismo valor.
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Figura 71. Comportamiento del coeficiente de friccidn con respecto a la distancia de
A|7oCU5MgsNi58i102n5 y AlgsCUsSiszns

Finalmente, en la Figura 72 se representa el diagrama del coeficiente de friccion respecto
a la distancia del ensayo de las aleaciones fabricadas en el equipo de HPDC,
AlesCu10MQ10Si1oZns y AlgoCusMgsSisZns. En estas aleaciones también se alcanza el

régimen estable en los primeros metros, estabilizandose sobre 0,4 en la aleacion
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AlesCu10Mg10SiioZns (linea negra), y sobre 0,1 en la aleacion AlgoCusMgsSisZns

(linea gris).
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Figura 72. Comportamiento del coeficiente de friccion con respecto a la distancia de
A|G5CU10Mg108ilozn5 Yy AlgoCu5Mg58i52n5

En la Tabla 56 se resumen los valores medios y la desviacién estandar del coeficiente de
friccién y las tasas de desgaste especificas calculadas de las seis aleaciones investigadas
en la tesis, y el de las aleaciones de referencia AISi9Cu3 y AlSi10Mg.

Como se puede observar, todas las aleaciones investigadas han obtenido una tasa de
desgaste especifica inferior que la de la aleacién AISi10Mg. Ademas, todas las aleaciones
han obtenido una tasa de desgaste menor que la aleacion AlISi9Cu3, excepto la aleacién
AlgsCusSisZns.

Tabla 56. Resultados obtenidos del coeficiente de friccion y de la tasa de desgaste especifica

Aleacion M K (mm3/N-m)
AIlSi9Cu3 0,51 +£0,06 0,000260
AlSi1l0Mg 0,31+0,15 0,000912

AlgoCu0MnsNisSiisZns 0,47 £0,21 0,000049
AlgoCrsCuioFe1oMgsMnsNis 0,25 + 0,09 0,000041
Al70CusMgsNisSiinZns 0,39 +0,05 0,000221
AlgsCusSisZns 0,41 +0,05 0,000321
AlgsCu10Mg10Si0Zns 0,40 + 0,07 0,000167
AlgoCusMgsSisZns 0,13 +0,03 0,000073
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7.4 Estudio de la superficie de desgaste

Con el objetivo de determinar los mecanismos de desgaste implicados en los ensayos
tribologicos efectuados, se han estudiado las huellas de desgaste de las distintas
aleaciones mediante MEB. Los resultados observados en las micrografias se han
clasificado de acuerdo con la clasificacion de los pardmetros de desgaste propuesta por
K. Kato [119]. Ademas, también se ha cuantificado la profundidad media maximay la

anchura media de los canales, obtenidos mediante perfilometro.

En la Figura 73 (a) se muestra el canal de desgaste de la aleacion AlsoCuioMnsNisSiisZns.
Este canal no se distingue facilmente de la superficie sin ensayar debido a la baja tasa de
desgaste. La huella tiene una profundidad de 10,8 pm y una anchura de aproximadamente
400 um. En la Figura 73 (b) se puede observar a mayor aumento el interior del canal de
desgaste. Se puede apreciar una delaminacion que indica que el modo de desgaste
principal es el adhesivo. Por tanto, se propone como proceso de desgaste dominante la
fractura, en este caso fragil. También se observan zonas con tonalidades claras. Estas
zonas indican que también existe un proceso de desgaste secundario basado en la

oxidacion, responsable de la formacion de una capa de debris.
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Figura 73. (a) Canal de desgaste de AlgoCu10MnsNisSiisZns y (b) detalle del interior

En la Figura 74 (a) se muestra la huella de desgaste de la aleacion
AlgoCrsCuioFe1oMgsMnsNis. La huella tiene una profundidad media maxima de 8,8 um

y una anchura media de aproximadamente 500 pm.

En la Figura 74(b) se puede observar a mayor aumento el interior del canal de desgaste.
En esta aleacion también se distinguen una zona principal que presenta delaminacion y

otra zona oxidada que presenta tonalidades claras. La zona con delaminaciones presenta
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una rugosidad y superficie menor que en la aleacion anterior. En cambio, la zona

desgastada mediante el proceso de oxidacion abarca una zona mayor (tonos mas claros),

que se puede identificar con una capa de debris compactada.

Figura 74. (a) Canal de desgaste de AlgCrsCuigFeioMgsMnsNis y (b) detalle del interior

En la Figura 75 (a) se muestra la huella de desgaste de la aleacion Al7oCusMgsNisSi1oZns.
La huella tiene una profundidad media maxima de 32,5 um y una anchura media de
aproximadamente 750 pm, lo que representa un cambio sustancial en el volumen

desgastado respeto a las anteriores aleaciones.

Figura 75. (a) Canal de desgaste de AlzoCusMgsNisSiioZns y (b) detalle del interior

En la Figura 75 (b) se observa con méas detalle el interior del canal de desgaste de
Al70CusMgsNisSiioZns. En esta aleacién la huella de desgaste presenta un patron
completamente diferente a la de las anteriores. Destacan unos surcos longitudinales y
paralelos provocados por la fractura del material mediante el proceso de desgaste
conocido como micro-arado. En las aleaciones anteriores el modo de desgaste principal
correspondia al adhesivo, pero en este caso es el abrasivo. En esta aleacion también se

observa un area con tonos claros, que se identifica como la zona correspondiente al
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proceso de desgaste de oxidacién. Aunque su presencia es menos relevante que en las

anteriores aleaciones.

En la Figura 76 (a) se muestra la huella de desgaste de la aleacién AlgsCusSisZns. La
huella tiene una profundidad media maxima de 39,0 um y una anchura media de

aproximadamente 900 um, lo que supone un gran aumento respecto a la de las aleaciones

previas.

Figura 76. (a) Canal de desgaste de AlgsCusSisZns y (b) detalle del interior

En la Figura 76 (b) se puede observar a mayor aumento el interior del canal de desgaste.
En este caso también se observa que el modo de degaste principal es el abrasivo, pero los
surcos son mas anchos y profundos. Se observa la formacion de una capa de debris,

principalmente compactada en el fondo de los surcos.

En la Figura 77 (a) se muestra la huella de desgaste de la aleacion AlssCu10Mg10SiioZns
a distintos aumentos. La huella tiene una profundidad media maxima de 26,6 um y una

anchura media de aproximadamente 900 um.

Figura 77. (a) Canal de desgaste de AlesCu10Mg10Si1oZns y (b) detalle del interior
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En la Figura 77 (b) se puede observar a mayor aumento el interior del canal de desgaste.
La aleacion AlesCu10Mg10Si10Zns combina el modo de degaste adhesivo y abrasivo. El
proceso de desgaste principal es el de fractura por delaminacion y micro-arado, aunque

también se observa alguna zona desgastada por el proceso de oxidacion.

En la Figura 78 (a) se muestra la huella de desgaste de la aleacion AlggCusMgsSisZns a
distintos aumentos. La huella tiene una profundidad media maxima de 28,2 um y una

anchura media de aproximadamente 954 pm.

En la Figura 78 (b) se puede observar a mayor aumento el interior del canal de desgaste.
En esta aleacion se repite el patron de desgaste de la aleacion anterior, es decir, una
combinacion de los modos de desgaste abrasivos y adhesivos. Aunque el modo

predominante es el modo abrasivo, ya que la delaminacién se observa en zonas puntuales

de la huella.

Figura 78. (a) Canal de desgaste de AlggCusMgsSisZns y (b) detalle del interior
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Capitulo 8

Propiedades a fatiga

8.1 Introduccioén

Este apartado recoge las consideraciones generales de los ensayos de fatiga a altos ciclos
de tension uniaxial realizados en la aleacion AlgsCusSisZns. Debido a la alta dispersion
de los resultados inherente a los ensayos de fatiga, este tipo de ensayos requieren de un
naimero considerable de muestras a ensayar para obtener unos resultados representativos
de las caracteristicas del material. Ademas, en funcidn de las condiciones de carga de
cada ensayo, la muestra puede tardar desde unos minutos hasta semanas en romperse. Por
lo que los ensayos de fatiga requieren de un tiempo considerable para poder ejecutarse

con garantias de obtener unos resultados representativos del material investigado.

Teniendo esto en cuenta, se ha optado por seleccionar la aleacién AlgsCusSisZns, ya que
es la aleacion que ha presentado el mejor balance de propiedades mecénicas estaticas.
Esta aleacion destaca sobre todo por ser la aleacion con mayor deformacion en los
ensayos de compresion a temperatura ambiente, manteniendo elevados valores de

resistencia.

8.2 Metodologia

Como ya se ha mencionado previamente, todas las aleaciones investigadas son
completamente desconocidas y no existe ninguna aleacion de referencia en la bibliografia.
Por tanto, para disefiar la campafa de los ensayos de fatiga se ha partido de los valores
medios de las propiedades mecéanicas estaticas obtenidos en capitulos anteriores, y de la
experiencia en ensayos de fatiga de materiales metalicos del grupo ADM del
Departamento de Ingenieria Mecanica de la UPV/EHU. En la Tabla 57 se resumen los
valores de las propiedades mecanicas estaticas empleadas como punto de partida para el

planteamiento previo de la camparia de los ensayos de fatiga.
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Tabla 57. Propiedades mecanicas estaticas de la aleacion AlgsCusSisZns

Ensayo  oy(MPa) ou(MPa) & (%)
Traccion -- 264 0,42
Compresion 424 531 5,27

Como se puede apreciar, la aleacion AlgsCusSisZns no ha demostrado capacidad de
deformacion plastica en los ensayos de traccion. La tension de rotura a traccion se produce
a 264 MPa, sin apenas deformacion, dentro de la zona elastica. Por otro lado, en los
ensayos de compresion la deformacién maxima ha alcanzado el 5,27 %, una tension de
fluencia y de rotura de 424 MPa y 531 MPa, respectivamente. Teniendo en cuenta estos
valores, se ha propuesto una bateria de ensayos con cinco tensiones medias (Sm 0 om) y
tres niveles de tensién alterna (Sa 0 oa) para cada una. Los ensayos de tension alterna
uniaxial se han efectuado en el sistema de ensayos de fatiga servo hidraulico modelo
8801 + 100 kN (Instron, Norwood, Estados Unidos) del Departamento de Ingenieria
Mecénica de la UPV/EHU. En la Figura 79 se representa el modelo empleado en los
ensayos de fatiga. Se han realizado un total de 45 ensayos de fatiga axial.

Figura 79. Sistema de ensayos de fatiga servo hidraulico modelo 8801
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Las tensiones medias y alternas se han definido mediante las siguientes ecuaciones:
O = M (Ecuacion 16)
o, = M (Ecuacién 17)

La relacion de carga (R) se ha obtenido mediante la siguiente ecuacion:

R = Zmin (Ecyacion 18)

Omax

Teniendo en cuenta las tres ecuaciones anteriores, y conociendo los valores de om Y ca
predefinidos para cada ensayo, se han obtenido las omax, omin ¥ 12 R para cada uno de los
45 ensayos realizados En la Tabla 58 se resumen los valores calculados con el nimero de

probetas ensayados para cada uno.

Tabla 58. Planteamiento de los ensayos de fatiga

om(MPa) N.°de probetas oa(MPa) omax(MPa) omin(MPa) R

3 99 99 -99
0 3 150 150 S150  -1,0

3 222 222 - 222
2 99* 54 144 2.7
3 150 105 2195 -19
" 2 185 140 230 -16
3 222 177 267 -15
1 150* 61 239 -39
3 186 97 275 -28
89 2 200 111 289 2.6
3 222 133 311 -23
2 90 135 45 -03
s 3 106 151 61 -04
3 141 186 96 -05
3 53 159 53 0,3
+106 3 62 168 44 0,3
3 71 177 35 0,2

* run-out
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En los dos ensayos realizados con una om de - 45 MPa y una 6, de 99 MPa, ninguna de las
dos probetas ha llegado a romperse (run-out), deteniendo los ensayos a los 2-10° ciclos.

Lo mismo ha sucedido con la probeta ensayada a una omde - 89 MPa y una cade 150 MPa.

8.3 Especificaciones de las probetas

Las probetas para fatiga axial ensayadas en la tesis se han fabricado de acuerdo a la norma
ASTM E606 / E606M - 19 [120]. En la Figura 80 se representan las medidas de las

probetas tipo “hourglass” empleadas en los ensayos de fatiga axial.

@12 mm

Figura 80. Probeta tipo “hourglass” empleada en los ensayos de fatiga
8.3.1 Analisis de la superficie

El fallo por fatiga es un fenémeno que habitualmente se inicia en la superficie de la pieza,
ya que generalmente es alli donde se produce la nucleacion de las grietas. Por lo que con
el objetivo de homogenizar las muestras mecanizadas y disminuir la rugosidad transversal
de las probetas, se han lijado todas las muestras longitudinalmente en un torno horizontal.
Para ello se ha empleado papel de esmerilado de carburo de silicio de granulometria de
hasta #2500.

Para cuantificar los resultados superficiales obtenidos, se ha empleado un sistema de
metrologia de superficies Opticas 3D modelo DCM 3D (Leica, L’Hospitalet de Llobregat,
Espafia) en conjuncion con el software Leica Map DCM 3D del Departamento de

Ingenieria Mecéanica de la UPV/EHU. En la Figura 81 se muestra la topologia de zona
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central analizada para la obtencion de la rugosidad de acuerdo con la norma

ISO 4287 [121], en dos probetas de fatiga axial seleccionadas aleatoriamente.

Figura 81. Topologia de la zona central de las probetas

De acuerdo con la norma empleada, se ha obtenido la rugosidad media (Ra) y la rugosidad
media en profundidad (R;) segun el procedimiento de la Figura 82. Siendo Ra la integral
del valor absoluto de la altura del perfil de rugosidad a lo largo de la distancia medida, y
R; la media aritmética de cinco profundidades de rugosidad medidas en distancias de
muestreo consecutivas, donde la profundidad de rugosidad es la distancia perpendicular
a la superficie entre el pico més alto y el valle més profundo, dentro de cada distancia de
muestreo [122,123].

a 0.4 0.8 1.2 mm i 0 2|D 4|1] BID E-Iﬂ 100 %
s T T FETETETE NPT T PR T ETET NI
j I
40 doazszs: | 1 [mmmmmm e
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5.95517 1 ——\-\----———— mmmmmm -
Cursor 1 Cursor 2 5.0477 i R R s SRR anD
X = 0.00000 mm X =1.25492 mm 1
794022
' = 0.469780 mm ¥ = 0.454240 mm I
Z = 34.3947 pm Z=42.5436 ym 593273 e B B o
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Horizontal distance 1.26562 mm pm 0 4 8 12 16 %
Height difference T.54899 pm
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pm ‘Waviness profile, Gaussian Filter, cut-off 0.080000 mm

Figura 82. Procedimiento para la determinacion de la rugosidad
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De esta manera, en la Tabla 59 se han obtenido los valores de rugosidad de las dos
muestras analizadas aplicando un filtro Gaussiano con cut-off de 0,08mm. Como se puede
observar ambas muestras presentan una rugosidad homogénea, siendo la Ra de ambas

muestras inferior a 0,5 um, y la R; inferior a 2,4 um.

Tabla 59. Valores de rugosidad obtenidos en las mediciones realizadas

Muestra Ra(um) R:z(um)
1 0,385602 1,93318
2 0,493155 2,39766

8.3.2 Analisis de la porosidad

Es ampliamente conocido que defectos como la porosidad afectan negativamente a la vida
de fatiga de las aleaciones de aluminio [124-126], especialmente a las aleaciones de
aluminio compuestas de Si [127,128]. Teniendo en cuenta la composicién de la aleacién
AlgsCusSisZnsy los resultados obtenidos en el apartado 5.9 Estudio de la microestructura
por andlisis de imagen digital, se ha efectuado un andlisis 3D cualitativo y cuantitativo

de la porosidad de las probetas de fatiga.

El estudio se ha realizado mediante técnicas de tomografia 3D computarizada, en un
equipo de rayos X de cinco ejes modelo X-Cube Compact (General Electric, Baker
Hughes, Estados Unidos). Los datos de tomografia han sido procesados mediante el
software VGStudio MAX 3.4 (Volume Graphics, Heidelberg, Alemania), en las
instalaciones del Centro de Fabricacion Avanzada Aeronautica (CFAA) en
Zamudio [129,130].

Teniendo en cuenta que la tomografia es una técnica no destructiva, se han seleccionado
seis probetas aleatoriamente antes de realizarse los ensayos de fatiga. El equipo empleado
cuenta con una resolucion de 90 um, por lo que los poros con un tamafio inferior no se

han cuantificado.

En la Figura 83 se muestra la tomografia computarizada realizada en la muestra 1. Se ha
obtenido una porosidad del 3,9 %. El 92,9 % de los poros presentan un volumen inferior
a 0,1 mm?3. Este porcentaje se reduce al 6,6 % para poros con un volumen entre 0,1 mm3

y 0,5 mm?®. Unicamente, un 0,5 % de los poros presentan un volumen mayor de 0,5 mm?®.
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Figura 83. Procedimiento para la obtencion de la porosidad de la muestra 1

En la Figura 84 se muestra la tomografia computarizada realizada en la muestra 2. En la
zona de interés se ha obtenido una porosidad total del 5,1 %. El 86,3 % de los poros
presentan un volumen inferior a 0,1 mm?3. Este porcentaje se reduce al 12,5 % para poros
con un volumen entre 0,1 mm?y 0,5 mm?®. Unicamente, un 1,1 % de los poros presentan

un volumen mayor de 0,5 mm?.

En la Figura 85 se muestra la tomografia computarizada realizada en la muestra 3. Se ha
obtenido una porosidad del 3,1 %. En la zona de interés se ha obtenido una porosidad
total del 3,1 %. El 89,5 % de los poros presentan un volumen inferior a 0,1 mm?. Este
porcentaje se reduce al 8,9 % para poros con un volumen entre 0,1 mm®y 0,5 mm?®,

Unicamente, un 1,6 % de los poros presentan un volumen mayor de 0,5 mm?.

En la Figura 86 se muestra la tomografia computarizada realizada en la muestra 4. En la
zona de interés se ha obtenido una porosidad total del 4,3 %. El 91,1 % de los poros
presentan un volumen inferior a 0,1 mm?®. Este porcentaje se reduce al 8,6 % para poros
con un volumen entre 0,1 mm?3y 0,5 mm?2. Unicamente, un 0,4 % de los poros presentan

un volumen mayor de 0,5 mm?.

En la Figura 87 se muestra la tomografia computarizada realizada en la muestra 5. Se ha
obtenido una porosidad del 5,0 %. EIl 86,6 % de los poros presentan un volumen inferior
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a 0,1 mm3. Este porcentaje se reduce al 12,4 % para poros con un volumen entre 0,1 mm?3

y 0,5 mm?®. Unicamente, un 1,0 % de los poros presentan un volumen mayor de 0,5 mm?.
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Figura 85. Procedimiento para la obtencién de la porosidad de la muestra 3
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Figura 87. Procedimiento para la obtencién de la porosidad de la muestra 5

En la Figura 88 se muestra la tomografia computerizada realizada en la muestra 6. Se ha

obtenido una porosidad del 5,3 %. En la zona de interés se ha obtenido una porosidad
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total del 5,3 %. El 85,9 % de los poros presentan un volumen inferior a 0,1 mm?3. Este
porcentaje se reduce al 13,2 % para poros con un volumen entre 0,1 mm3®y 0,5 mm?. De
acuerdo con lo observado en las demas muestras, Unicamente un 0,8 % de los poros

presentan un volumen mayor de 0,5 mm?,

Volume [mm?]

Figura 88. Procedimiento para la obtencion de la porosidad de la muestra 6

En la Tabla 60 se han resumido los datos obtenidos en el analisis de la porosidad mediante
tomografia 3D. Desde el punto de vista cuantitativo, la porosidad obtenida en las seis
muestras analizadas es uniforme, siendo el promedio una porosidad de 4,5 % con una
desviacion estandar de + 0,8 %. Este valor esta de acuerdo con el obtenido en 5.9 Estudio
de la microestructura por analisis de imagen digital, que ha sido de 4,8 % para la aleacién
AlgsCusSisZns,

Ademas, en el andlisis cualitativo de la porosidad efectuado en la Tabla 60, se han
clasificado los poros en tres grupos en funcion de su volumen. Se ha obtenido que el
promedio de los poros con un volumen inferior a 0,1 mm?3 representan el 89 + 3 %. El
promedio de los poros con un volumen entre 0,1 y 0,5 mm? representan el 10 + 3 %, y
finalmente el promedio de los poros con un volumen superior a 0,5 mm?® tan solo

representan el 1 £ 0 %.

152



Tabla 60. Porosidad obtenida mediante tomografia 3D

Muestra Porosidad (%) V<0,1mm® 0,1mmi<V<05mmé V>05mmd

1 3,9 92,9 6,6 0,5
2 51 86,3 12,5 11
3 3,1 89,5 8,9 1,6
4 4,3 91,1 8,6 0,4
5 5,0 86,6 12,4 1,0
6 53 85,9 13,2 0,8
Promedio 4,5 88,7 10,4 0,9

8.4 Calculo de lacurva S - N en tramo de vida finita

Con los datos obtenidos en los ensayos de fatiga axial se ha obtenido una banda de fallo
en el diagrama de Wohler, con la que es posible obtener la ecuacién que relaciona la
tension aplicada con el nimero de ciclos para la rotura. La obtencion de la curva de fatiga
de la aleacion AlgsCusSisZns se ha realizado segun la norma ASTM E 739 - 91 [131],

siguiendo el procedimiento detallado en la Ref. [123].

En dicha norma se especifica orientativamente el nimero minimo de probetas a ensayar
en funcion de la finalidad de los objetivos del estudio. La norma define en funcion del
namero de probetas ensayadas y el numero de niveles de tension, la funcién del objetivo
del estudio. Teniendo en cuenta esto, se ha planteado una campafia de ensayos que
consiste en tres niveles de tension con nueve probetas en cada ensayo, lo que permite

conseguir el objetivo del estudio de realizar ensayos para investigacion.

Para obtener el tramo inclinado de la vida finita de cada ensayo con el nivel de tension
media correspondiente, se ha optado por utilizar la curva log S — log N. Definiendo como
variable dependiente () la duracion en forma log N, y como variable independiente (X)
log S. Por tanto, se han definido las siguientes ecuaciones:

Y=A+B-X

logN=A+B- logs}(Ecuacién 19)

Teniendo en cuenta Unicamente los valores de las probetas que han llegado hasta la rotura,

los valores de A y B se obtienen mediante:
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A=Y—-B-X

B = =X (;-7) ¢ (Ecuacion 20)

KL (X-X)?
Siendo:
= Yk x; ¥ log(s) .,
X = ‘-kl = ‘-1k = (Ecuacién 21)
= Yk vy, ¥ log(N)) .,
y ===1—1 === = (Ecuacion 22)

k k

Donde “S;” es el nivel de tension para la probeta “i”, “k” es el numero total de

especimenes y “N;” el numero de ciclos a los que se produjo la rotura.

8.4.1 Ensayo con tension media 0 MPa

Para obtener el tramo inclinado de vida finita en los ensayos con tension media nula, se

han ensayado tres niveles de tensién y tres probetas por cada nivel de tension, nueve

ensayos en total.

En la Tabla 61 se han recogido los resultados de los ensayos de fatiga axial para tension

media nula.

Tabla 61. Resultados de los ensayos de fatiga axial para tensién media nula

Ensayo Sa(MPa) N (ciclos)
1 650000
99 243107
94601
17455
150 12994
24965
540
222 3024
3589

O© 00 N O O &~ WO DN

Con estos datos es posible calcular la curva de fatiga en la zona de vida finita, que se

expresa mediante la siguiente ecuacion:
log N =17,54 6,09 - log S (Ecuacion 23)
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Introduciendo los valores de la variable independiente, es posible calcular el nimero de
ciclos que corresponde a los niveles de tension ensayados segin la norma ASTM. Los

resultados calculados se muestran en la Tabla 62.

Tabla 62. Datos calculados de la curva de fatiga segin ASTM para tensién media nula

Log Sa (MPa) Log Nastwm (ciclos)

2,35 3,24
2,18 4,28
2,00 5,38

En la Figura 89 se representa la curva de fatiga en la zona de vida finita segin ASTM,

obtenida mediante los datos calculados en la tabla anterior.
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Figura 89. Curva de fatiga en la zona de vida finita para una tension media nula

8.4.2 Ensayo con tension media de - 45 MPa

Para obtener el tramo inclinado de vida finita en los ensayos con una tensién media de
- 45 MPa, se han ensayado tres niveles de tension y tres probetas por cada nivel de

tension, nueve ensayos en total.

En la Tabla 63 se recogen los resultados de los ensayos de fatiga axial para una tension
media de - 45 MPa.
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Tabla 63. Resultados de los ensayos de fatiga axial para tension media - 45 MPa

Ensayo Sa(MPa) N (ciclos)
1 133392
150 23115
79449
7965
185 12401

7284
222 1020
3777

O© 00 N O O &~ WO DN

Con estos datos es posible calcular la curva de fatiga en la zona de vida finita, que se

expresa mediante la siguiente ecuacion:

log N = 21,57 + 7,72 - log S (Ecuacion 24)
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Figura 90. Curva de fatiga en la zona de vida finita para una tension media de - 45 MPa

Introduciendo la variable independiente es posible calcular el nimero de ciclos que
corresponde a los niveles de tensién ensayados segin la norma ASTM. Los resultados

calculados se muestran en la Tabla 64.
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Tabla 64. Datos calculados de la curva de fatiga segun ASTM para tensién media - 45 MPa

Log Sa (MPa) Log Nastwm (ciclos)

2,35 3,46
2,27 4,07
2,18 4,77

En la Figura 90 se representa la curva de fatiga en la zona de vida finita segin ASTM

obtenida mediante los datos calculados en la tabla anterior.

8.4.3 Ensayo con tension media de - 89 MPa

Para obtener el tramo inclinado de vida finita en los ensayos con una tensién media de
- 89 MPa, se ensayaron tres niveles de tension y tres probetas por cada nivel de tension,

nueve ensayos en total.

En la Tabla 65 se recogen los resultados de los ensayos de fatiga axial para una tension
media de - 89 MPa.

Tabla 65. Resultados de los ensayos de fatiga axial para tensién media - 89 MPa

Ensayo Sa(MPa) N (ciclos)
1 297943
186 113178
66100
297943
200 113178
66100
18637
222 20673
41132

O© 0O N O O B~ WO DN

Con estos datos es posible calcular la curva de fatiga en la zona de vida finita, que se

expresa mediante la siguiente ecuacion:

log N = 24,90 + 8,77 - log S (Ecuacion 25)
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Donde introduciendo la variable independiente es posible calcular el namero de ciclos
que corresponde a los niveles de tension ensayados segun la norma ASTM. Los resultados

calculados se muestran en la Tabla 66.

Tabla 66. Datos calculados de la curva de fatiga segin ASTM para tensién media - 89 MPa

Log Sa (MPa) Log Nastwm (ciclos)

2,35 4,31
2,30 4,71
2,27 5,00

En la Figura 91 se rerpresenta la curva de fatiga en la zona de vida finita segin ASTM

obtenida mediante los datos calculados en la tabla anterior.
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Figura 91. Curva de fatiga en la zona de vida finita para una tension media de - 89 MPa

8.4.4 Ensayo con tension media de + 45 MPa

Para obtener el tramo inclinado de vida finita en los ensayos con una tensién media de
+ 45 MPa, se ensayaron tres niveles de tension y tres probetas por cada nivel de tensién,

nueve ensayos en total.

En la Tabla 67 se recogen los resultados de los ensayos de fatiga axial para una tension
media de + 45 MPa.

158



Con estos datos es posible calcular la curva de fatiga en la zona de vida finita, que se

expresa mediante la siguiente ecuacion:

log N = 13,15 + 4,45 - log S (Ecuacion 26)

Tabla 67. Resultados de los ensayos de fatiga axial para tension media + 45 MPa

Ensayo Sa(MPa) N (ciclos)
1 42646
90 22888

12612
106 20814
7851
3792
141 4325
3777

O© 00 N oo O &~ WO N

Donde introduciendo la variable independiente es posible calcular el nimero de ciclos
que corresponde a los niveles de tension ensayados segun la norma ASTM. Los resultados

calculados se muestran en la Tabla 68.

En la Figura 92 se rerpresenta la curva de fatiga en la zona de vida finita segin ASTM

obtenida mediante los datos calculados en la tabla anterior.
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Figura 92. Curva de fatiga en la zona de vida finita para una tension media de + 45 MPa
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Tabla 68. Datos calculados de la curva de fatiga segun ASTM para tensién media + 45 MPa

Log Sa (MPa) Log Nastwm (ciclos)

4,5 1,95
4,1 2,03
3,6 2,15

8.4.5 Ensayo con tension media de + 106 MPa

Para obtener el tramo inclinado de vida finita en los ensayos con una tensién media de
+ 106 MPa, se ensayaron tres niveles de tension y tres probetas por cada nivel de tension,

nueve ensayos en total.

En la Tabla 69 se recogen los resultados de los ensayos de fatiga axial para una tension
media de + 106 MPa.

Tabla 69. Resultados de los ensayos de fatiga axial para tension media + 106 MPa

Ensayo Sa(MPa) N (ciclos)
1 78804
53 322619
16744
21620
62 6057
47068
6595
71 15261
6245

© 00 N O O &~ WO DN

Con estos datos es posible calcular la curva de fatiga en la zona de vida finita, que se

expresa mediante la siguiente ecuacion:
log N =17,94 + 7,59 - log S (Ecuacion 27)

Donde introduciendo la variable independiente es posible calcular el nimero de ciclos
que corresponde a los niveles de tension ensayados segun la norma ASTM. Los resultados

calculados se muestran en la Tabla 70.
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En la Figura 93 se representa la curva de fatiga en la zona de vida finita segin ASTM

obtenida mediante los datos calculados en la tabla anterior.

Tabla 70. Curva de fatiga en la zona de vida finita para una tension media de + 106 MPa

Log Sa (MPa) Log Nastwm (ciclos)

1,85 3,89
1,79 4,33
1,72 4,84
100
©
o
S 80 |
€ 60 |} A A~ _A
g A A
<< 40 }
=
S
0 20 F
K3
U [l [l
1.000 10.000 100.000

Numero de Ciclos

1.000.000

Figura 93. Curva de fatiga en la zona de vida finita para tension media + 106 MPa

8.4.6 Resumen de los ensayos

Se ha estimado que el comportamiento de la aleacion AlgsCusSisZns ante cargas ciclicas

puede ser similar a la de las aleaciones de aluminio de alta resistencia. Las aleaciones de

aluminio no presentan limite de fatiga, por lo que se ha considerado la resistencia a la

fatiga o el pseudo-limite de fatiga, que habitualmente se define entre 10° y 108 ciclos

[132]. En la presente tesis se ha definido como el valor de resistencia a la fatiga 10° ciclos.

En la Figura 94 se representan las cinco curvas de fatiga obtenidas en los ensayos axiales

correspondientes a cada tension media empleada, donde también se han calculado segun

las ecuaciones correspondientes a cada nivel de tension media, los niveles de tension

alterna correspondientes para 10°, 10* y 108 ciclos.
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Como se observa en la Figura 94, el efecto de la tension media en la vida a fatiga de la
probeta ensayada sigue la tendencia habitual de las aleaciones metélicas [133]. Donde la
mayor duracidn se obtiene para las tensiones medias compresivas, seguida de la tension
media nula, y finalmente las tensiones medias tensionales. Ademas, la duracion de la vida
a fatiga es menor cuando la tension media compresiva se acerca a cero, y también es

menor cuando la tensidon media tensional aumenta.

8.5 Diagrama de Haigh

En la segunda mitad del siglo XIX, A. Wohler ya apunt6 a la influencia de la tension
media en el limite de fatiga como uno de los factores determinantes que influyen en la
resistencia a fatiga [134]. Fue en el afio 1915 cuando B. P. Haigh propuso la utilizacién
del diagrama oa - om para evaluar los efectos de las tensiones medias en la resistencia a la
fatiga [135-137]. El diagrama se construye ensayando distintas combinaciones de tensién

media y alterna, registrando los ciclos de duracién de cada ensayo.

En la literatura se han descrito numerosos criterios para tener en cuenta el efecto de la
tension media en los resultados de los ensayos de fatiga. Con el objetivo de encontrar el
criterio que mejor se adecua al comportamiento de la aleacion investigada ante las

distintas tensiones medias, se han estudiado los criterios de Goodman y Smith.
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Uno de los criterios mas utilizados para tensiones medias de traccion es el de
Goodman [138]. La linea recta se conoce como linea de Goodman, y se representa de la

siguiente manera:

Za 4 Im — 1 (Ecuaci6n 28)

0-1 Out

En la Figura 95 se representa el diagrama de Haigh con el criterio de Goodman. Se puede
apreciar que la linea de Goodman se ajusta mejor a menor ndimero de ciclos (102 ciclos),
no siendo aplicable a los datos obtenidos a mayor nimero de ciclos (108 ciclos). Se puede

observar cdmo incluso aparecen varios puntos de fallo incluso por debajo de la linea de

Goodman.
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Figura 95. Diagrama de Haigh con el criterio de Goodman
Es ampliamente aceptado que para materiales fragiles pueden aparecer puntos de fallo
por debajo de la linea de Goodman, como sucede con la aleacion investigada. Por ello,
existen teorias especificas de materiales fragiles que permiten un ajuste mas preciso de

los resultados experimentales.

El ajuste méas conocido para materiales fragiles es el conocido como criterio o linea de

Smith [122], y se representa mediante la siguiente ecuacion:
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a _ (v53) y
P (1_%) (Ecuacion 29)

En la Figura 96 se representa el diagrama de Haigh con el criterio de Smith. En este caso,
se observa como el criterio se ajusta mejor a mayor nimero de ciclos (10° ciclos).
También se observa como la linea que representa el ajuste de Smith con los valores de
10* ciclos, el criterio se justa bien en la zona de traccion, pero no en la de compresion.
Esto se debe a que las tensiones de compresion han provocado la plastificacion del
material y el correspondiente aumento de la ductilidad, como se ha observado

previamente en los ensayos de compresion uniaxial realizados.
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Figura 96. Diagrama de Haigh con el criterio de Smith

Los resultados obtenidos del ajuste de los datos experimentales de la aleacion
AlgsCusSisZns en los diagramas de Haigh se ajustan para duracion alta al tipico patron de
los materiales fragiles. En materiales fragiles la compresion media produce un efecto

favorable en el comportamiento a fatiga, mayor que en el de los materiales ductiles [122].

En contraposicion a lo observado en el diagrama de Haigh de las aleaciones investigadas

en esta tesis, aleaciones de aluminio de alta resistencia como las 7351, 6063 y D16T
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muestran una concavidad hacia abajo en la zona de traccion [139]. Esto indica que el
comportamiento de la aleacion AlgsCusSisZns no se asemeja al de las aleaciones de

aluminio.

8.6 Estudio de la superficie de fractura

Con el objetivo de complementar el conocimiento generado de las propiedades a fatiga
de las aleaciones investigadas, se ha realizado el estudio de la superficie de fractura de
las probetas seleccionadas. El estudio se ha abordado desde las perspectivas de un analisis

macrofractogréfico y de un analisis microfractogréfico.

En la Tabla 71 se resumen las principales caracteristicas de las tres probetas analizadas.
Se han seleccionado las tres probetas rotas en los ensayos con tensién media nula a una
tension axial de 99 MPa. Se puede apreciar que el plano de rotura presenta un desarrollo

transversal a la probeta de traccion, dentro de la zona de rotura en todas las probetas.

Tabla 71. Caracteristicas de las muestras ensayadas

Muestra Sa(MPa) Ciclos Probetas analizadas
1 650000 m—
h ae" e = - RS
2 99 243107 | com— mm—
R il i § —

3 94601

8.6.1 Analisis macrofractografico

Las fracturas por fatiga suelen caracterizarse por presentar dos areas 0 zonas bien
diferenciadas, que revelan la actuacion de dos mecanismos cronolégicamente espaciados.
Por un lado, se suele apreciar un area que generalmente presenta una textura suave mate

con presencia de marcas de parada, también llamadas playas de fatiga.

Por otro lado, se suele observar un area que generalmente presenta una textura rugosa
como consecuencia de una fractura por sobrecarga. La fractura por sobrecarga es causada
por la presencia de la grieta anterior por fatiga, y la correspondiente reduccion del area

efectiva de la probeta.

165



En la Figura 97 (a) se observa la superficie de fractura de la muestra 1. Se ha identificado
un defecto superficial asociado a la propagacion de la grieta y la posible zona de inicio.
En la Figura 97 (b) se observa la superficie de fractura donde se ha sefialado el inicio de
grieta y las direcciones de crecimiento de grieta. La superficie de fractura analizada no
presenta las caracteristicas habituales de una fractura por fatiga mencionadas

previamente.

Muestra 1 _Lmm_|

Defecto superficial
asociado a la
propagacion de |
grieta

Muestra 1

(b)

Figura 97. Superficie de fractura de la Muestra 1 (a) vista lateral y (b) vista superior

En la Figura 98 (a) se observa la superficie de fractura de la muestra 2. En este caso no

se ha identificado ningun defecto superficial asociado a la propagacion de la grieta, pero

166



se ha sefialado la posible zona de inicio. En la Figura 98 (b) se observa la superficie de
fractura, donde se ha sefialado el inicio de grieta y las direcciones de crecimiento de grieta.
La superficie de fractura analizada tampoco presenta las caracteristicas habituales de una

fractura por fatiga.

Muestra 2 L

Muestra 2

(b)

Figura 98. Superficie de fractura de la Muestra 2 (a) vista lateral y (b) vista superior

En la Figura 99 (a) se observa la superficie de fractura de la muestra 3, donde se han
identificado defectos superficiales asociados a la propagacion de la grieta. En la Figura
99 (b) se observa la superficie de fractura donde se ha sefialado el inicio de grieta y las
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direcciones de crecimiento de grieta. La superficie de fractura analizada tampoco presenta
las caracteristicas habituales de una fractura por fatiga.

Las superficies de fractura de las tres muestras analizadas presentan las mismas
caracteristicas. Estas caracteristicas son una textura rugosa donde no se diferencian los
dos tipos de zonas habituales en las probetas rotas a fatiga. La presencia de defectos en la
superficie de la muestra ha favorecido la nucleacion de la grieta de fatiga.

Muestra 3 L

Muestra 3

(b)

Figura 99. Superficie de fractura de la Muestra 3 (a) vista lateral y (b) vista superior

La textura rugosa de la fractura se asocia a altos niveles de carga y es coherente con la
fatiga oligociclica impuesta en las probetas. Asimismo, esta asociada a la presencia de los
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defectos caracterizados, que actian como concentradores de tensiones, permitiendo que
la propagacion de la grieta no sea perfectamente transversal. A pesar de la ausencia de
playas de fatiga, se han detectado posibles marcas direccionales que apuntan a una

probable localizacion del inicio de la fractura.

8.6.2 Analisis microfractografico

El analisis microfractogréafico se ha llevado a cabo con el objeto de analizar el inicio de
la fractura para determinar la posible presencia de defectos que hayan podido favorecer
la nucleacion de la grieta de fatiga. Ademas, ha permitido determinar los caracteres
microfractograficos de la fractura. El siguiente analisis se centra en el area determinada a

nivel macroscépico en el apartado anterior como el posible inicio de la fractura.

La nucleacion de la grieta supone el 90 % de la vida a fatiga de un material. La presencia
de defectos que actlen como concentradores de tensiones favorece la nucleacion de la
grieta, pudiendo eliminar completamente la fase de nucleacion si los defectos son
asimilables a grietas. Por lo tanto, esta es la fase que mayor importancia tiene de cara a
alargar la vida a fatiga del componente y el area en el cual se centra el siguiente analisis.

Plataforma plana_.
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Figura 100. Micrografias de la Muestra 1 en zona de (a) iniciacién, (b) iniciacion a mayor

aumento, (c) propagacion y (d) propagacion a mayor aumento de la grieta
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Adicionalmente, se ha realizado una inspeccion de las areas diametralmente opuestas al
posible inicio, con objetivo de valorar la presencia de un area de sobrecarga final. Sin
embargo, los rasgos microfractograficos observados en todas las muestras son similares
en toda la superficie de la fractura, al igual que en el analisis macrofractografico. Por
tanto, el analisis efectuado se centra en las imégenes obtenidas en la zona definida como

iniciacion de grieta y zona de crecimiento de grieta.

En la Figura 100 se muestran las micrografias de las distintas zonas de la superficie de
fractura de la muestra 1. Los rasgos microfractograficos no permiten determinar la
localizacion especifica de los inicios de la fractura. La superficie de fractura presenta un
alto nivel de porosidad resaltado en amarillo, visibles tanto en la zona determinada como
el inicio de la grieta como en el resto de la fractura. En la micrografia a mayor aumento
de la zona de crecimiento de grieta, la presencia de plataformas planas escalonadas y

estrias de fatiga confirma la actuacion de un mecanismo de fatiga.

Figura 101. Micrografias de la Muestra 2 en zona de (a) iniciacién, (b) iniciacion a mayor

aumento, (c) propagacion y (d) propagacion a mayor aumento de la grieta
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En la Figura 101 se muestran las micrografias de las distintas zonas de la superficie de
fractura de la muestra 2. De acuerdo con lo observado en los rasgos microfractogréficos
en la muestra 1, no es posible determinar la localizacion especifica de los inicios de la
fractura, ya que la superficie de fractura también presenta un alto nivel de porosidad. En
la micrografia a mayor aumento de la zona de crecimiento de grieta, la presencia de estrias

confirma la actuacion de un mecanismo de fatiga.

En la Figura 102 se muestran las micrografias de las distintas zonas de la superficie de
fractura de la muestra 2. Los rasgos microfractogréficos de esta referencia son similares
a los de las muestras anteriores, pero en este caso la porosidad encontrada en el posible
inicio de la fractura se encuentra interconectada. Esta porosidad interconectada puede ser

el motivo de la reduccion del namero de ciclos respecto a las deméas muestras (Tabla 71)

alcanzados antes de la rotura en la muestra 3.

Figura 102. Micrografias de la Muestra 3 en zona de (@) iniciacion, (b) iniciacion a mayor

aumento, (c) propagacion y (d) propagacion a mayor aumento de la grieta
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Capitulo 9

Modelizacidon de los

ensayos

9.1 Modelizacion del ensayo tribologico

En los Gltimos afios se han popularizado herramientas computacionales basadas en el
método de EF [140,141], capaces de simular las condiciones de los ensayos de desgaste
normalizados o de otras condiciones de servicio especificas. Estas herramientas permiten
una mayor versatilidad respecto a los parametros de los ensayos realizados
experimentalmente, ya que en casos extremos las condiciones reales no pueden ensayarse
en laboratorios 0 son muy costosos, bien por la complicada geometria de las piezas, o por

los altos valores de los parametros que influyen en el desgaste de los materiales.

Tabla 72. Especificaciones para la modelizacion del ensayo

Especificacion Disco Bola
Dureza (HV) 189 1550
Diametro (mm) 30 6
Grosor (mm) 12 -
Modulo elastico (GPa) 600 63
Coeficiente de Poisson 0,33 0,24
Radio de giro (mm) 3
Distancia total del ensayo (m) 120
Carga (N) 10
Velocidad de giro (rpm) 100

Tasa de desgaste especifica (mm3*N-m)  0,000321

Los ultimos avances en el desarrollo de los diversos softwares comerciales basados en

EF, junto al aumento en la capacidad de célculo de los ordenadores, permiten simular
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ensayos tribologicos normalizados del tipo “pin/ball on disc” [142-145], el ensayo
“Holloman High Speed Test Track” [146] o el calculo del desgaste de distintos tipos de

protesis [147] entre otros.

En este apartado, se ha realizado una simulacion mediante el método de EF con el
software ANSYS* (ANSYS Inc., Canonsburg, Estados Unidos) del ensayo triboldgico de
realizado en la aleacion AlgsCusSisZns. La modelizacion del ensayo tribologico se ha

realizado segun las especificaciones descritas en la Tabla 72.

Las simulaciones se han realizado empleando las versiones 2017 de ANSY'S Workbench
y ANSYS Classic. Para la modelizacion del ensayo “ball on disc” se ha empleado un
esquema simplificado de una semiesfera (el pin o la bola en el ensayo) rotando sobre una
superficie plana fija (el disco en el ensayo) como la de la Figura 103.

EJE DE GIRO CARGA

GROSOR

RADIO DE GIRO

Figura 103. Modelizado 2D de la semiesfera rotando sobre la superficie plana

El disco y la bola se han mallado con el modelo 2-D asimétrico PLANE182 con
KEYOP (3) = 1. Teniendo en cuenta la diferencia entre la dureza de los materiales que
conforman el sistema, y para facilitar los calculos, se ha asumido que en este modelo solo
se desgasta el disco. El contacto entre ambas partes se ha modelizado con elementos de
contacto CONTA171 y elementos de referencia TARGE169.

4 https://www.ansys.com/
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La simulacién realizada calcula la pérdida de material mediante el reposicionamiento de
los nodos de las superficies en contacto. Por tanto, la nueva posicion de los nodos es
determinada mediante el modelo de desgaste definido, que determina la direccién y valor

del desplazamiento nodal para simular el desgaste del material investigado.

Teniendo en cuenta que el desgaste implica la pérdida de material, la calidad de los
elementos sélidos subyacentes al contacto empeora progresivamente con el aumento del
desgaste. Este fendmeno se observa en la Figura 104, donde aprecia la deformacion de la

malla del disco, practicamente hasta perder los elementos de la capa superficial.

Figura 104. Deformacion de la malla del disco

Teniendo esto en cuenta, es necesario el remallado de la nueva geometria del disco.
Llegados a este punto, es necesario definir el modelo de desgaste a emplear. Debido a la

importancia de este proceso, se detalla en el siguiente apartado.

9.1.1 Definicion del modelo de desgaste

El modelo de degaste lineal frecuentemente mas utilizado es el conocido como modelo
de desgaste de Archard, y fue desarrollado por R. Holm y J. F. Archard en 1953 [148]. El

modelo se baso en observaciones experimentales y se expresa de la siguiente manera:
14 F .,
< =K 7"’ (Ecuacion 30)

Donde “V” es el volumen de material desgastado (m®), “s” es la distancia de
deslizamiento entre ambas superficies (m), “K” es la constante que representa el
coeficiente de desgaste adimensional, “Fn” es la fuerza normal ejercida sobre el pin (N)

y “H” la dureza del material mas blando en contacto (Pa).

Existen varias interpretaciones de K. Actualmente la mas empleada es la obtencion de
este coeficiente mediante métodos experimentales para unas condiciones de contacto

definidas [149]. J. F. Archard propuso una nueva ecuacion basada en la profundidad de
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desgaste, en vez del volumen de material desgastado, introduciendo el area aparente de
contacto (A). Esta ecuacion simplifica muchos calculos ingenieriles y se expresa de la

siguiente manera:

L=ty p (Ecuacion 31)

s-A s -

Donde “h” es la profundidad de la huella de desgaste (m), “k” es el coeficiente de desgaste
dimensional (Pa) y “p” es la presion normal de contacto (Pa). El proceso de desgaste es
un proceso dinamico, en el que los materiales se van desgastando gradualmente. Por tanto,
el modelo de desgaste lineal se puede expresar como una ecuacion diferencial, que se

expresa de la siguiente manera:

% = k - p (Ecuacion 32)

9.1.2 Resultados

Para simular el desgaste, el modelo de desgaste de Archard se ha definido con el comando
TB,WEAR asignado a los elementos de contacto definidos previamente. Con el fin de
reducir el tiempo de célculo, la rotacion del disco no ha sido explicitamente modelizada
y se ha especificado un coeficiente de desgaste ficticio K'= k - v, (v es la velocidad de
giro) en el comando TBDATA [150].

De esta manera, se ha obtenido la distribucion de tensiones de VVon Mises. En la Figura
105 se observa la distribucion de tensiones sobre la deformada final en la seccidn circular

del modelo equivalente del disco.

Figura 105. Representacion de las tensiones de Von Mises sobre deformada final
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Como se aprecia en la Figura 105, la distribucion de tensiones alcanza unos valores que
provocan la deformacion superficial del disco. En la Figura 106, se ha mallado la
geometria con un mallado que permite distinguir la eliminacién del material de los

elementos en contacto con la bola.

Figura 106. Representacion de las tensiones de Von Mises sobre mallado grueso

Para obtener resultados mas precisos, se debe de crear una malla con elementos de menor
tamafio o remallar la nueva geometria deformada. En este caso, el remallado con
elementos de menor tamafio no es deseable, ya que desaparecian por completo con las
primeras presiones de contacto. Por tanto, con el objetivo de corregir los elementos
desgastados de la nueva geometria, se ha empleado el comando NLADAPTATIVE con

un criterio de 0,75 para el remallado.

Este criterio realiza una nueva malla cuando la ratio entre el volumen de desgaste y el
volumen inicial del elemento sélido excede este valor. Ademas, esta opcion ha permitido
realizar una mallado con elementos mas pequefios. Hay que destacar, que con las
versiones de ANSYS 2017 empleadas, el remallado solo se ha podido efectuar con la
version de ANSYS Classic.

En la Figura 107 se representa la distribucion de tensiones de Von Mises en el disco.
Como se puede apreciar, las técnicas de remallado han permitido la simulacion del ensayo
triboldgico realizado para la aleacion AlgsCusSisZns. Obteniendo la distribucion de

tensiones de VVon Mises, y la profundidad del canal de desgaste.
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Figura 107. Distribucion de tensiones de Von Mises con la técnica de remallado

9.2 Obtencibn de E y v mediante técnicas de

actualizacidon de EF

Las frecuencias mecanicas de resonancia especificas de un material estan determinadas
por el médulo eldstico o médulo de Young, la masa y la geometria de la muestra
analizada. Por tanto, es posible el calculo de las propiedades elasticas dindmicas como el
maodulo de Young, de cizalladura, de Poisson, etc. de materiales elasticos, homogéneos e

isétropos mediante técnicas no destructivas en probetas normalizadas [151,152].

En este apartado, se han determinado propiedades elasticas dindmicas como maédulo
elastico y el coeficiente de Poisson de la aleacion AlgsCusSisZns. Para ello, se han
combinado las técnicas de determinacion de frecuencias naturales con el método de EF.
La introduccion del método de EF ha permitido el analisis de probetas de la geometria
deseada. En esta tesis, se han modelizado las probetas tipo “hourglass” empleadas en los
ensayos de fatiga axial como una generalizacion a las condiciones geométricas de la
norma ASTM E1876-09 [152], que determina que los ensayos deben de efectuarse sobre

geometrias de seccidn constante.

De esta manera, se ha obtenido el médulo de Young y el coeficiente de Poisson de la
aleacion AlgsCusSisZns, mediante la técnica de actualizacion de EF utilizando datos
experimentales. EI montaje del ensayo experimental se muestra en la Figura 108. El

ensayo consistio en golpear mediante un martillo instrumentado con un sistema
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piezoeléctrico integrado modelo 086E80 (PCB piezotronics, Nueva York, Estados
Unidos) la probeta normalizada para el ensayo de fatiga.

Para medir las frecuencias naturales de vibracion de la probeta, se ha efectuado un analisis
vibro-acUstico, mediante un micréfono con preamplificador integrado modelo
ICP 130D29 (PCB piezotronics, Nueva York, Estados Unidos) sobre un soporte
magnético modelo 7010SN (Mitutoyo Europe, Neuss, Alemania). Los datos se
transfirieron a un sistema de adquisicion de datos modelo NI USB-9233

(National Instruments, Austin, Estados Unidos), y fueron procesados mediante el
software MATLAB (MathWorks, Natick, Estados Unidos) con los médulos de Analog
Input Recorder y Signal Analyzer.

Figura 108. Montaje del ensayo experimental

En la Figura 109 se observa la sefial temporal y el autoespectro de la sefial del martillo
obtenida al golpear la probeta. El espectro indica que hasta aproximadamente 20 KHz se
ha excitado de forma suficiente con el impacto del martillo. La velocidad de muestreo fue
de 50000 datos por segundo durante 3 segundos, por lo que la resolucién en frecuencia

es de 0,33 Hz y el espectro en frecuencia es de 75000 valores, es decir hasta 25 KHz.

En la Figura 110 se observa la sefial temporal y el autoespectro de la sefial del micréfono,

donde se han identificado tres picos.
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Figura 110. Sefal temporal y autoespectro de la sefial del micréfono

En la Figura 111 (a) se representa el modelizado mediante ANSYS de la probeta de fatiga
empleada para el calculo de las propiedades elasticas. En la Figura 111 (b-d) se han

identificado los tres modos de flexion obtenidos mediante los calculos de EF realizados.
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Figura 111. (a) Modelizado de la probeta, (b) primer modo de flexion, (c) segundo modo de
flexion y (d) tercer modo de flexion obtenidos mediante el método de EF

De esta manera, los picos identificados en el autoespectro de la sefial del micréfono han
sido emparejados con los modos de vibracion de frecuencia natural obtenidos mediante

EF de la siguiente manera:

e El primer pico experimental de valor 1599 Hz se corresponde con el primer modo
de flexién obtenido mediante EF

e El segundo pico experimental de valor 7167 Hz se corresponde con el segundo
modo de flexion obtenido mediante EF

e El tercer pico experimental de valor 14719 Hz se corresponde con el tercer modo

de flexion obtenido mediante EF

Properties of Outline Row 3: Aluminum Alloy

A B
1 Property Value
2 ' Density 2770 kg m~-3
3 % Isotropic Secant Coefficient of Thermal Expansion
6 |2 4 Isotropic Elasticity

7

8

9

Derive from Young's Modulus... =]
Young's Modulus 71000 MPa
Poisson's Ratio 0,33
10 Bulk Modulus 6,9608E+10 Pa
11 Shear Modulus 2,6692E+10 Pa

Figura 112. Propiedades de las aleaciones de aluminio en ANSYS
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Para los célculos efectuados, inicialmente se ha partido de las propiedades para el
aluminio estandar de la base de datos de material del software ANSYS, detalladas en la
Figura 112.

Teniendo en cuenta que la densidad medida experimentalmente de la aleacion
AlgsCusSisZns es de 3,05 g/cm?® (Tabla 19), se ha corregido el valor de 2,77 g/cm?® de la
base de datos en la segunda simulacion por EF. Por lo tanto, la Unica incertidumbre es el

valor del médulo de Young y éste se ha modificado de acuerdo con el siguiente desarrollo.

Considerando que el material es eléstico, homogéneo e isotropo, se puede obtener la
sensibilidad del valor del cuadrado de una frecuencia de resonancia respecto del modulo
de Young. Para ello, se ha derivado la ecuacion de valores y vectores propios de la

siguiente manera:
([K] — w? - [M]) - {o,} = {0} (Ecuacion 33)

dw?

0E

- [M]- g} + ([K] — w7 - [M]) 222 = {0} (Ecuacién 34)

A )y _
PE {or}

Donde [K] es la matriz de rigidez, or es la frecuencia de vibracion real, [M] es la matriz

de masa y{or} es el modo de vibracion real. Premultiplicando por la traspuesta del modo

y teniendo en cuenta que [K] = E[K,] se obtiene:

dw?

{0} [Ko] - o} = 22 {3 - [M] - {pr} + {0 Y ([K] — wF - [M]) - 222 = 0 (Ecuacion 35)

Por lo tanto:

w? dw? t or} _ i
o2 1+ {0} 5 = 0 (Ecuacién 36)

Finalmente se obtiene:

dw?

w? .,
= (Ecuacion 37)

Para un valor inicial del médulo de Young (E,) de 71 GPa (aleacion estandar de

aluminio), la correccion se obtendria mediante el desarrollo en serie de Taylor:

dw?
0E

(E; — E,) (Ecuacion 38)

2 _ .2
Wy, = Wy, + .
0
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w

2
EZ‘) (E; — E,) (Ecuacion 39)

2 — .2
Wy, = Wy, +

Donde w;; es el valor de la resonancia experimental o real al cuadrado y w7, es el valor

de la resonancia al cuadrado obtenida mediante EF para E.

De esta manera, se ha realizado una primera actualizacion del valor del médulo de Young
ajustando la primera frecuencia de resonancia en la Tabla 73. Para ello, se han empleado
las propiedades por defecto para aleaciones de aluminio estandar del software ANSYS
(Figura 112), mediante las siguientes ecuaciones:
E -z
AE = (wf — w?) - w—go (Ecuacion 40)

Donde AE es el incremento del modulo de Young. El incremento del médulo de Young
en este caso es de -1,19 GPa. Es decir, el médulo de Young estimado mediante esta
metodologia es de 69,81 GPa.

Tabla 73. Resultados de la primera actualizacion del valor del médulo de Young

Frecuencias ANSYS EF actualizado

Modo experimentales (E=71GPa) (E =69,81 GPa)
1 1599 1613 1599
2 7167 7265 7204
3 14719 15104 14977

Este valor actualizado de E, sin embargo, contradice los resultados experimentales de los
ensayos mecanicos estaticos. Por tanto, se ha efectuado una segunda actualizacion, pero
utilizando la densidad experimental de la aleacion investigada (3,05 g/cm?®) en la Tabla
74. En esta ocasion la correccion resultante es de 5,86 GPa. Es decir, el médulo de Young

estimado mediante esta metodologia es de 76,86 GPa.

Tabla 74. Resultados de la segunda actualizacion del valor del mddulo de Young

Frecuencias ANSYS E actualizado
Moo experimentales (0 = 3,05 g/cmd) (E =76,86 GPa)
1 1599 1537 1599
2 7167 6923 7203
3 14719 14394 14976
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Teniendo en cuenta estos resultados, es posible plantear una forma de obtener un valor
promedio del cambio del médulo de Young, mediante aproximacion por minimos

cuadrados a las tres resonancias emparejadas.

En nuestro caso al querer ajustar un Unico parametro se ha realizado de la siguiente

manera.
{AR}3x1 = [Slsx1{AE}1x1 (Ecuacion 41)

Siendo {AR} las diferencias entre cuadrados de las frecuencias experimentales y de las
obtenidas mediante EF, y [S] la matriz de sensibilidades de los cuadrados de las

resonancias respecto del mddulo de Young.

Multiplicando la ecuacion anterior por la traspuesta de la matriz de sensibilidades, se
obtiene la correccion ponderada del médulo de Young:

[STix3{AR}3x1 = [S]" [S1{AE}1x, (Ecuacion 42)

ﬁ{AR} = {AE} (Ecuaci6n 43)
T
% 6& a& = ﬂ - ] (Ecuacion 44)
Eo’
i
E
2
[S]= % (Ecuacion 45)
w3
E

[S]T [S] = 23 (EcuaC|on46)

Aw?
w? w? w3

1 2 2 2 .,
AE = (— —= —) Aw3 ¢ (Ecuacion 47)

4 ) )
23“’1' Eo " Eo " Ep
1. 2
Eo

2
Aws

Por lo tanto, se ha realizado una tercera aproximacion en la Tabla 75 para obtener el
maodulo de Young de la aleacion investigada ajustando a las resonancias identificadas. En
este caso, la correccion del modulo de Young es de 3,34 GPa. Es decir, el mddulo de
Young estimado mediante esta metodologia es de 74,34 GPa.
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Tabla 75. Resultados de la tercera actualizacidn del valor del médulo de Young

Modo Frecuencias ANSYS E actualizado
experimentales (0 = 3,05 g/cmd) (E=74,34 GPa)
1 1599 1537 1573
2 7167 6923 7084
3 14719 14394 14728

Como ya se ha indicado anteriormente, las caracteristicas elasticas de un material isétropo
quedan definidas mediante dos constantes elasticas e independientes. En ingenieria,
habitualmente se definen mediante el modulo de Young y el coeficiente de Poisson.
Empleando coordenadas cartesianas, la expresion de la matriz elastica [D], tiene la

siguiente forma [153]:

1-v) v v 0 0 0
Ox v 1-v) v 0 0 0 Ex
/ Gy\ v v (1-v) 0 0 0 ( ‘Zy \‘
|2 [=2 o 0 o 2 0o o ||y, | (Ecuacions)
\sz / 0 0 0 0 = 0 [|Ye
TyZ 0 0 0 0 0 1-2v ‘sz

Siendo d = (1 +v) - (1 - 2v). Por lo tanto, también es posible ajustar junto con el médulo
de Young, el coeficiente de Poisson. Para ello, se ha empleado la metodologia
desarrollada en este apartado para el ajuste del médulo de Young, pero en este caso se ha
ampliado a dos pardmetros (E y v). De esta manera, la expresion equivalente a la

ecuacion 41, seria la siguiente:

{AR}3x1 = [S]3x2{AP},x; (Ecuacion 49)

AE

} es la variacion de los dos pardmetros, y [S] es la matriz de

sensibilidades:

dw? dw?

S6E sv

w3 dw? Py
[Slaxz = % % (Ecuacion 50)

dw? dw?

S6E sv
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Se debe de tener en cuenta que {AR} es la matriz columna de diferencias al cuadrado de
las resonancias emparejadas. En este caso, sin embargo, la segunda columna de la matriz
de sensibilidades no admite formulacion analitica o explicita, por lo que es necesario

utilizar técnicas de calculo numérico.

En esta tesis, estos célculos se han efectuado mediante la version 3.4 del software
FEMtools (Dynamic Design Solutions, Lovaina, Bélgica), obteniendo un valor ajustado
de E = 76,5GPa y v = 0,336. En la Tabla 76 se han resumido las distintas técnicas

empleadas para la estimacion de E y v en la tesis.

Tabla 76. Resumen de las distintas técnicas empleadas para la estimacién de Ey »

Obtencion E(GPa) v

Ensayo de traccion 63+ 6 --

Ensayo de compresion 67 + 10 --
Actualizacion de E 74,34 --
Actualizacibonde Eyv 76,50 0,336

En la Figura 113 se representa la matriz de sensibilidades de las frecuencias de resonancia
emparejadas respecto del modulo de Young y el coeficiente de Poisson. EI pardmetro 1
corresponde al mddulo de Young, y el parametro 2 al coeficiente de Poisson. Las
frecuencias de resonancia corresponden a w1, m2 y w3, respectivamente. Se observa la

escasa influencia del coeficiente de Poisson en el valor de estas frecuencias de resonancia.
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Figura 113. Matriz de sensibilidades de las resonancias de flexion respecto de E'y v
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Capitulo 10

Conclusiones y lineas

futuras de investigacion

En esta tesis se han investigado seis nuevas aleaciones de aluminio basadas en el concepto
de alta entropia. Siguiendo la nomenclatura habitualmente empleada en el campo de las
aleaciones de alta entropia, las seis aleaciones investigadas se han denominado:
AleoCu10MnsNisSiisZns, AlgoCrsCuioFe1oMgsMnsNis, Al70CusMgsNisSi1oZns,
AlgsCusSisZns, AlesCu10Mg10Si10Zns y AlgoCusMgsSisZns. A continuacion, se resumen
de forma desglosada en sus correspondientes apartados las conclusiones mas relevantes

obtenidas en la tesis.

10.1 Caracterizacion microestructural

En general, las aleaciones investigadas en esta tesis muestran una microestructura
multifase, compuesta de varios compuestos intermetalicos. En las aleaciones compuestas
por un 65 % at. 0 mas de aluminio, se ha estabilizado una matriz mayoritariamente
formada por aluminio, con una estructura cristalografica del tipo FCC. Aunque esta fase

solo llega a ser la fase principal en la aleacién AlgsCusSisZns.

La formacion de las microestructuras caracterizadas esta de acuerdo con el analisis de los
distintos parametros empiricos para la formacion de soluciones sélidas, y la metodologia
CALPHAD empleados en esta tesis.

Aleacion AlsoCu10MnsNisSiisZns

La microestructura de la aleacion AlsoCuioMnsNisSiisZns estd constituida por un
complejo conglomerado heterogéneo de al menos cinco fases. En la microestructura,

destaca la estabilizacion de una fase acicular asociada al compuesto AlsNi..
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Por otro lado, se ha observado la formacion de una solucion solida compuesta de aluminio
y zinc. Los picos de difraccion analizados corresponden a los de la estructura cristalina
del aluminio. Esta fase minoritaria definida como Region A, tan solo representa

aproximadamente el 9 % de la superficie analizada mediante analisis digital de imagen.

Por tanto, la microestructura estd predominantemente formada por compuestos
intermetalicos. La estabilizacion de compuestos intermetalicos en detrimento de
soluciones solidas, esta de acuerdo con lo esperado segun los parametros empiricos para

la formacidn de soluciones sélidas calculados en esta tesis.

Aleacion AlsoCrsCuioFeioMgsMnsNis

La microestructura de la aleacion AleoCrsCuioFeioMgsMnsNis presenta una morfologia
indefinida, fruto de las complejas fases que la forman. Aparentemente, en las micrografias
tomadas con menor aumento puede parecer una estructura dendritica o similar, pero al
analizarse las micrografias con mayor aumento, se aprecia una apariencia mas del tipo

globular, en algunas zonas incluso tabular.

La fase con una estructura cristalina del tipo AlsNi2 presenta la solubilidad de todos los
elementos de la aleacidn, excepto del Mg. Esto sugiere la formacion de un compuesto
cuaternario o superior, en la que los metales de transicién se sustituyen formando un
compuesto del tipo Alz(Ni,Cr,Cu,Mn,Fe)2. EI mismo fenémeno es observado en la fase

con una estructura cristalina del tipo Al;CusNi.

A pesar del estrecho intervalo composicional caracteristico de los compuestos
intermetalicos, se sugiere que la entropia del sistema puede ser la responsable de la
formacion de un compuesto intermetalico no estequiométrico. La entropia del sistema no
ha sido lo suficientemente elevada como para suprimir la formacién del compuesto, pero
si para para aumentar la solubilidad de los elementos quimicamente similares en sus

respectivos huecos de la red cristalogréfica.

Segun las bases de datos CALPHAD y PDF 2008 empleadas para la obtencién de los
diagramas de fase y de difraccion, no se espera la formacion de estas fases. Por tanto, en
la aleacion AlsoCrsCuioFeioMgsMnsNis se han observado como minimo dos fases

desconocidas.
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Aleacion Al7oCusMgsNisSiiZns

La microestructura de la aleacion Al7oCusMgsNisSiwZns esta constituida por un
conglomerado masivo de cinco fases. Se distingue una matriz compuesta principalmente
de aluminio, que segun el analisis digital de imagen realizado supone un ~ 50 % de la

microestructura.

Las fases Si, AlzNi, AlsNi2 y Mg2Si, son fases habitualmente observadas por separado en
las distintas series de las aleaciones de aluminio, aunque hasta la fecha nunca en la misma
aleacion. Respecto a la fase Mg>Si que presenta una morfologia poligonal primaria, cabe
mencionar que no es una fase esperada segun los diagramas CALPHAD. De la
interpretacion y correlacion de las distintas técnicas de caracterizacion empleadas, se
propone la oxidacién parcial del magnesio a la alta temperatura alcanzada durante el

procesado en atmasfera al aire libre como factor clave de su estabilizacion.

Esto se fundamente en la alta tendencia del magnesio a oxidarse a altas temperaturas, y a
que el silicio aparece libre de dxidos en otra fase, mientras el magnesio Unicamente
aparece asociado al oxigeno. Por lo que el oxigeno ha podido actuar como elemento
nucleante al combinarse con el magnesio a altas temperaturas, formando un compuesto
ternario del tipo (Mg,0)2Si que se ha estabilizado hasta temperatura ambiente. A pesar de
la oxidacién parcial de esta fase, en los diagramas de difraccion se han indexado los picos

caracteristicos de una estructura cristalina del tipo Mg2Si.

Aleacion AlgsCusSisZns

La microestructura de la aleacion AlssCusSisZns presenta una microestructura menos
compleja que la de las tres aleaciones previas. Se compone principalmente de una fase de
aluminio que representa aproximadamente un 76 % de la superficie de la microestructura,
reforzada con las fases Si y Al,Cu. Se han observado dos fases cuya precipitacion no era
esperada, las fases son del tipo Al-Si-Ti (Region D - E), y Al-Si-(Fe,Mn) (Region F).

Existe cierta discrepancia entre la composicion quimica elemental de la Tabla 16, y lo
observado mediante las técnicas de caracterizacion microestructural. La composicién
quimica de la aleacién no refleja una constitucion elemental homogénea, ya que segin la
composicion experimental de la aleacion el titanio representa tan solo un 0,02 % en peso,

frente al 0,40 % en peso de hierro. En cambio, en las técnicas de caracterizacion
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estructural se ha observado una mayor presencia de las fases compuestas de titanio. Por
tanto, la formacion de estas dos fases residuales se ha asociado a la impureza del material
aleante empleado, o a la contaminacién de la colada durante el proceso de fabricacion de
AlgsCusSisZns,

Aleacion AlssCu10Mg10Si1oZns

La microestructura de la aleacion AlssCu10Mg10Si10Zns estd compuesta de como minimo
cinco fases, donde destaca un afinamiento microestructural debido al proceso de

fabricacion empleado.

Se aprecia la formacion de una fase mayoritaria asociada a la estructura cristalina del
aluminio, que representa aproximadamente el 23 % de la superficie analizada. Se ha
observado la formacién de largos compuestos de morfologia acicular, que han sido
asociados a una estructura cristalina del tipo Q-Al-Cu-Mg-Si. También se han
caracterizado las estructuras cristalinas de las fases Mg.Si, Al.Cu. Finalmente, se ha
caracterizado una fase residual del tipo Al-(Fe,Mn)-Si fruto de impurezas del material o

contaminacion durante su fabricacion.

Aleacion AlggCusMgsSisZns

La microestructura de la aleacion AlgoCusMgsSisZns estd compuesta de como minimo
cinco fases, al igual que en la aleacidn previa destaca el afinamiento microestructural
debido al proceso de fabricacion empleado. Existen discrepancias respecto a la
composicion quimica de titanio de la aleacion, ya que en la microestructura no se ha

observado ninguna fase compuesta por este elemento.

Las fases caracterizadas son las mismas que en a la aleacion anterior, pero en este caso la
fase acicular asociada a la estructura cristalina de Q-Al-Cu-Mg-Si aparece en menor
cantidad. En su lugar, se ha precipitado mayor volumen de la fase Al.Cu (Regién B). La
fase mayoritaria asociada a la estructura cristalina del aluminio representa el ~ 24 % de
la superficie analizada, una cantidad similar a la obtenida en la aleacion
AlessCu10Mg10SitoZns. Por tanto, las aleaciones AlgoCusMgsSisZnsy AlssCu10Mg10SiioZns
con una composicion cualitativa similar, presentan una microestructura formada por las
mismas fases, aunque con distintos volimenes de precipitacion entre las fases Al.Cu y
Q-Al-Cu-Mg-Si.
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10.2 Propiedades mecanicas estaticas

En general, se ha observado una gran dispersion en los valores obtenidos en los ensayos
mecanicos estaticos realizados. Esto se debe a los defectos de fabricacion observados, las
microestructuras heterogéneas observadas y a la ausencia de tratamientos térmicos de

homogenizacion.

Las superficies de fractura de los ensayos de traccion analizados han indicado una
fragilidad generalizada de las aleaciones investigadas. La fragilidad se ha relacionado a

la porosidad y a las fases aciculares.

Tabla 77. Comparativa de los ensayos de compresion y traccion

Aleacion Ensayo oy (MPa) ou(MPa) & (%)
) traccion 180 303 2,90
AISi9Cu3 )
compresion 152 528 18,00
o traccion -- 135 0,14
Al70CusMgsNisSiiZns B
compresion 530 617 1,14
traccion -- 264 0,42
) compresion 424 531 5,27
AlgsCusSisZns B
traccion* -- 177 0,47
compresion* 225 310 28,27
traccion -- 165 0,17
_ compresion 529 696 1,40
AlesCu10Mg10Si10Zns 5
traccion® -- 161 0,25
compresion* 288 363 5,92
traccion -- 202 0,24
) compresion 524 722 1,65
AlgoCusMgsSisZns )
traccion* -- 196 0,49
compresion* 317 473 15,30

* Ensayos realizados a 200 °C

Los valores obtenidos en los ensayos de traccion son muy inferiores a los ensayos de
compresion. EI médulo de Young es el Unico parametro investigado con valores

equiparables en ambos tipos de ensayos, ya que todos los valores estan dentro de la
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desviacion estandar. La aleacion AlgsCusSisZns es la Unica que muestra un minimo de
deformacion plastica en los ensayos de traccion, aunque muy por debajo de los valores

obtenidos a compresion.

En la Tabla 77 se han comparado las propiedades mecanicas estéticas de las aleaciones
investigadas, y de la aleacion AISi9Cu3 (ensayada bajo las mismas condiciones)
empleada como referencia. Tomando como referencia los valores de la aleacion
AISi9Cu3, las aleaciones investigadas muestran unas propiedades mecanicas inferiores
en los ensayos de traccion. En lo que a las propiedades compresivas se refiere, cabe
destacar los altos valores del limite el&stico obtenidos, que son muy superiores a los de la

aleacién de referencia.

Este comportamiento disimil entre las propiedades a traccion y compresion se debe a que
el aumento de elementos aleante ha provocado un endurecimiento por precipitacion de
grandes compuestos intermetélicos, y en menor medida por solucion solida, que ha
fragilizado la aleacién. En los ensayos realizados a 200 °C las tres aleaciones investigadas
han sufrido un descenso generalizado de la resistencia y un aumento o de la ductilidad.
Aunque la resistencia a la traccion de las aleaciones AlesCuioMgi0SiioZns y

AlgoCusMgsSisZns se ha mantenido en valores similares.

10.3 Propiedades tribologicas

En los que a las propiedades triboldgicas de las aleaciones investigadas se refiere, todas
las aleaciones investigadas han obtenido una tasa de desgaste mucho menor que la de la
aleacion comercial empleada como referencia AlSil0Mg. Ademaés, todas las aleaciones
han obtenido una tasa de desgaste menor que la segunda aleacion comercial empleada
como referencia AISi9Cu3, excepto la aleacion AlgsCusSisZns, con unas tasas de desgaste

muy parejas.

En la Tabla 78, se han resumido los resultados obtenidos en los ensayos de tribologia y
la dureza de cada aleacion. De acuerdo con la habitual relacion entre la dureza y la
resistencia al desgaste abrasivo, se ha observado como las aleaciones con mayor dureza

son a su vez las aleaciones con una menor tasa de desgaste.
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En lo referente a los modos de desgaste, se pueden clasificar en tres grupos, que coinciden
con los distintos procesos de fabricacion de las aleaciones. Las aleaciones de una mayor
dureza AlsoCu10MnsNisSiisZns y AlsoCrsCuioFeioMgsMnsNis presentan un modo de
desgaste predominante de adhesion, y otro secundario de oxidacion. Estos modos de

desgaste son los relacionados con una menor tasa de desgaste.

Tabla 78. Relacidon de los resultados tribolégicos con la dureza

Aleacion H o K(Mmm¥Nm) HVI10
AIlSi9Cu3 0,51 0,000260 102
AlSi1l0Mg 0,31 0,000912 73
AlsoCu10MnsNisSi1sZns 0,47 0,000049 478
AleoCrsCuioFeioMgsMnsNis 0,25 0,000041 686
Al70CusMgsNisSizZns 0,39 0,000221 228
AlgsCusSisZns 0,41 0,000321 189
AlesCu10Mg10Si10Zns 0,40 0,000167 223
AlgoCusMgsSisZns 0,13 0,000073 271

En las aleaciones Al70CusMgsNisSi1oZns y AlgsCusSisZns el modo de desgaste principal
es el abrasivo. Las duras particulas de los compuestos intermetélicos desprendidas
durante la friccién entre la bola de WC y la aleacion, provoca la perdida de material de la
matriz de aluminio, de mucha menor resistencia al desgaste. Por tanto, el modo de degaste

abrasivo ha sido relacionado con las mayores tasas de desgaste.

Las aleaciones AlssCu10Mg10Si10Zns y AlgoCusMgsSisZns presentan una combinacion de
los modos de desgaste abrasivos y adhesivos. Aunque el modo predominante es el modo
abrasivo, ya que la delaminacion se observa en zonas puntuales de la huella. A pesar de
haberse observado los mismos modos de desgaste y una dureza aproximadamente similar,
la tasa de desgaste especifica es muy distinta en ambas aleaciones. Esta diferencia se ha
relacionado con la porosidad, ya que la aleacion AlssCui0Mg10Si1oZn ha presentado una

porosidad mayor.

Desde el punto de vista de la dureza, las aleaciones Al;oCusMgsNisSiwnZns Yy
AlesCu10M@10SioZns tienen unos valores cercanos, pero los modos de desgaste
secundarios son diferentes. En cambio, las aleaciones AlgCusMgsSisZns y
AlgsCu10Mg10SiinZns con una diferencia de dureza de 48 HV 10, han presentado los
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mismos modos de desgaste. Esto indica, que el proceso de fabricacion ha influido

notablemente en la tasa de desgaste de las aleaciones.

10.4 Propiedades a fatiga

Los resultados obtenidos del ajuste de los datos experimentales de la aleacion
AlgsCusSisZns en los diagramas de Haigh se ajustan al tipico patron de los materiales
fragiles. En materiales fragiles la compresion media produce un efecto favorable en el

comportamiento a fatiga, mayor que en el de los materiales ductiles.

Las aleaciones de aluminio suelen mostrar una concavidad hacia abajo en la zona de
traccion de los diagramas de Haigh. Se ha observado que la aleacién AlgsCusSisZns no

cumple este patron de las aleaciones de aluminio, mostrando un comportamiento fragil.

Esta fragilidad observada, esta relacionada entre otras cosas con la porosidad de las
muestras analizadas. La porosidad media de las probetas de fatiga obtenida mediante
tomografia computarizada de rayos X ha sido del 4,5 %, con una desviacion estandar de
0,8 %. El resultado concuerda con el andlisis de imagen digital de la microestructura
realizado, ya que la porosidad de la aleacion ha sido del 4,8 %, con una desviacion
estandar de 1,7 %. La diferencia de la desviacion estandar entre ambos métodos se debe
al gran tamafio de los poros de gas, ya que en el método de andlisis de imagen digital la
superficie de la micrografia analizada es menor, y la distribucién aleatoria de este tipo de

porosidad provoca un amplio desvio.

10.5 Lineas futuras de investigacion

A la vista de las conclusiones obtenidas en esta tesis, se proponen las siguientes futuras

lineas de investigacion:

e Disefio de nuevas LW-HEA basado en los parametros empiricos para la formacion
de soluciones sélidas y en la metodologia CALPHAD. La composicion elemental
de las aleaciones se debe de optimizar para aumentar la entropia del sistema, y
minimizar la entalpia. El objetivo del disefio debe de ser el de promover la
formacion de soluciones soélidas, reduciendo la formacion de compuestos

intermetalicos.
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Modificacion de las aleaciones investigadas para reducir el intervalo de
solidificacion y promover el afinamiento de grano.

En la aleacion AleoCrsCuioFeioMgsMnsNis se han observado como minimo dos
fases desconocidas, por lo que seria recomendable investigar con mayor
profundidad y emplear otras técnicas de caracterizacion adicionales.

Fabricacion de las aleaciones mediante tecnologias de fabricacion aditiva basadas
en la fusion de lecho de polvo.

Optimizacion de los procesos de fabricacion empleados en esta tesis. Los procesos
de fabricacion empleados han permitido la obtencion de grandes cantidades de
material, pero se han observado numerosos defectos de fabricacion en las
muestras.

Desarrollo de tratamientos térmicos especificos para las seis aleaciones
investigadas en esta tesis. Posteriormente, comparar los resultados
microestructurales y mecanicos con los obtenidos en esta tesis.

Teniendo en cuenta los resultados obtenidos en los ensayos tribologicos
realizados, se debe de profundizar en su aplicacion como materiales sometidos a
solicitaciones de desgaste o como recubrimientos.

Estudiar las propiedades mecanicas a temperaturas elevadas, y determinar el
punto critico de degradacion de las propiedades de las aleaciones investigadas.
Se ha demostrado que es posible una primera aproximacion al modelizado del
ensayo “ball on disc” y la estimacién del modulo de Young y el coeficiente de
Poisson mediante técnicas de elementos finitos. Se deben ajustar los modelos
desarrollados para obtener unos resultados mas precisos.

Teniendo en cuenta las propiedades mecanicas obtenidas, las aleaciones
investigadas o aleaciones derivadas, tienen una potencial aplicacién como
recubrimientos o materiales sometidos a friccion. En concreto, teniendo presente
su baja densidad, puede ser interesante el estudio de su aplicacién en el sector del
transporte y en el sector electrénico de bienes de consumo (carcasas de moviles,

de portatiles, etc.).
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Micrografias Aleacion AlzoCusMgsNisSiiZns
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Micrografias Aleacion AlgsCusSisZns
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Micrografias Aleacion AlesCu10Mg10Si1oZns
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Micrografias Aleacion AlsoCusMgsSisZns
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Anexo II:

Produccion cientifica

Durante las tesis se han realizado seis publicaciones cientificas en revistas internacionales
indexadas, de las cuales cuatro estan directamente relacionadas con la tematica de esta

tesis.

nature * scientific reports > articles > article

Article | Open Access | Published: 01 May 2019

Design, Microstructure and Mechanical Properties of
Cast Medium Entropy Aluminium Alloys

Jon Mikel Sanchez , Iban Vicario, Joseba Albizuri, Teresa Guraya & Eva Maria Acufia

Scientific Reports 9, Article number: 6792 (2019) | Cite this article
3177 Accesses | 8 Citations ‘ Metrics

Abstract

In this work, the design, microstructures and mechanical properties of five novel non-
equiatomic lightweight medium entropy alloys were studied. The manufactured alloys were
based on the AlgsCusMgsSiisZnsXs and Al;gCusMgsSiqoZnsXs systems. The formation and
presence of phases and microstructures were studied by introducing Fe, Ni, Cr, Mn and Zr. The
feasibility of CALPHAD method for the design of new alloys was studied, demonstrating to be
a good approach in the design of medium entropy alloys, due to accurate prediction of the
phases, which were validated via X-ray diffraction and scanning electron microscopy with
energy dispersive spectroscopy. In addition, the alloys were manufactured using an industrial-
scale die-casting process to make the alloys viable as engineering materials. In terms of
mechanical properties, the alloys exhibited moderate plastic deformation and very high
compressive strength up to 644 MPa. Finally, the reported microhardness value was in the
range of 200 HVp 1 to 264 HVq 4, which was two to three times higher than those of

commercial Al alloys.
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Journal of Materials Research and Technology

e Volume 8, Issue 1, January—March 2019, Pages 795-803
ELSEVIER

Original Article

Phase prediction, microstructure and high

hardness of novel light-weight high entropy alloys

Jon Mikel Sanchez ® & ©, Iban Vicario ?, Joseba Albizuri ¥, Teresa Guraya %, Jose Carlos Garcia *

Show more ~~

+ Addto Mendeley of Share %8 Cite

https:/fdoi.org/10.1016/j.jmrt.2018.06.010 Get rights and content
Under a Creative Commons license open access
Abstract

Guided by CALPHAD modeling, low-density and multiphase three novel High
Entropy Alloys (HEAS), Al4oCuy5Cry5Fe;5Siys, AlgsCusCrsSiysMnsTis and
AlgoCuyoFe;oCrsMnsNisMgs were produced by large scale vacuum die casting, A
mixture of simple and complex phases was observed in the as-cast microstructures,
which demonstrates good agreement with CALPHAD results. The measured
densities varied from 3.7 g/cm? to 4.6 g/cm?® and microhardness from 743 Hv to
916 Hyv. Finally, the hardness of all the light-weight HEAs (LWHEASs) with densities
below 4.6 g/cm® manufactured to date were reviewed. The hardness of
AlygCuy5Cry5Feq5Sips and hardness to density ratio of AlgsCusCrsSi;sMnsTis are the
highest of all LWHEAs reported up to date.
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Compound Formation and Microstructure of As-Cast High Entropy
Aluminums
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(This article belongs to the Special Issue Microstructure and Mechanical Properties of Casting Alloys)

Abstract

The aim of this work is to study the microstructure of four high entropy alloys (HEAs) produced by large scale vacuum
die casting. Al4pCuqsMnsNisSiagZns, AlysCuisMnsFesSis TisZnag, AlasCusFeshingSisgVqpZrqg, and
Al50CasCusNiqgSiagTiqg alloys formed a mixture of different structures, containing intermetallic compound (IC) and
solid solution (SS) phases. The phases observed in the casting alloys were compared with the equilibrium phases
predicted by Thermo-Calc. The measured densities varied from 3.33 gicm ™2 to 5.07 g/cm 2 and microhardness from
437 Hv to 887 Hv. Thus, the microhardness and estimated strength/density ratios are significantly higher than other
lightweight high entropy alloys (LWHEAS).
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Las aleaciones metdlicas tradicionales han consistido en la mezcla de un elemento mayoritario con otros elementos en menores proporciones,
que actlan de solutos en la estructura cristalina del elemento principal mejorando las propiedades del metal base. En el acero, los Gtomos de
carbono de un tamano mucho menor se encuentran insertados en los huecos intersticiales de la microestructura del hierro. A pesar de que se

mejoran las propiedades de los elementos puros, las aleaciones siguen manteniendo unas determinadas propiedades derivadas del elemento
mayoritario.
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