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RESUMEN

La necesidad de herramientas de mayor calidad, debido a la creciente competitividad en
el sector del mecanizado, y, en general, de materiales con resistencia al desgaste
mejorada, sitla al sector del duro metal en continua renovacion técnica. La importante
mejora de dureza, resistencia mecénica y resistencia al desgaste obtenida en grados
WC-Co ultrafinos, y las excepcionales propiedades asociadas a los nanomateriales, ha
focalizado la investigacion de metal duro en la obtencion de polvos nanocristalinos, y en
el desarrollo de carburos cementados nanoestructurados, que sigue siendo un reto

tecnologico.

En esta linea, la presente investigacion, pretente contribuir al conocimiento del
comportamiento durante la sinterizacién de mezclas WC-Co ultrafinas y nanocristalinas,
explorando posibilidades de control microestructural, que permitan obtener carburos
cementados densos con tamafio de grano proximo a la escala nanométrica, y evaluar el
efecto del refinamiento microestructural en su comportamiento mecénico. Ademas, dada
la escasa oferta en el mercado de estos polvos y su elevado coste, se analiza su
fabricacion mediante molienda en planetario, lo que permite analizar el efecto de la via
de obtencion del polvo en su densificacion, desarrollo microestructural, y propiedades

finales.

Los resultados obtenidos ponen de manifiesto la problemética de los polvos obtenidos
por molienda, debido a su decarburacién, y su rapida cinética de crecimiento de grano.
Ademas, se ha demostrado las ventajas del uso de polvos nanocristalinos frente a los
ultrafinos, en el aumento de la densificacion y posibilidades de control microestructural,

lo que se traduce en importantes aumentos de dureza de los sinterizados.

La principal aportacion de la investigaciébn es el empleo combinado de aditivos
inhibidores y técnicas de sinterizacion asistidas por presion, que permiten aumentar la
densificacion reduciendo temperatura y tiempo de exposicion, limitando asi el
crecimiento de grano. Se ha demostrado que es posible obtener sinterizados WC-Co-
VC/Cr3C; casi 100% densos a 1100 °C, mediante HIP y SPS, confirmandose, ademas,
la efectividad de los inhibidores. La combinacién de adicion de VC y sinterizacion en HIP
a baja temperatura, ha permitido obtener materiales casi nanocristalinos (120 nm), con
una excelente combinacion de propiedades, con durezas de hasta 2100 HV3 y valores
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de tenacidad superiores a los 10 MPa-m~, lo que sitla a estos materiales entre los

carburos cementados mas destacados de los publicados en la literatura.



PALABRAS CLAVE: carburos cementados WC-Co; polvos nanocristalinos; sinterizacion

asistida por presion; inhibidores de crecimiento de grano; propiedades mecanicas.



ABSTRACT

The necessity of higher quality tools, due to the increasing competitivity in the machining
industry, and in general the need of materials with improved wear resistance, places the
hard metal sector in continuous technical renovation. The important improvement of
hardness, strength and wear resistance obtained in ultrafine WC-Co grades, as well as
the extraordinary properties of nanomaterials, has focused the cemented carbides
research in obtaining nanocrystalline powders, and in the development of bulk
nanostructured cemented carbides, which remains a technological challenge.

In this context, the aim of present research is to contribute on the knowledge of the
behaviour sintering of ultrafine and nanocrystalline WC-Co mixtures, and to explore the
possibilities of microstructural control that allow manufacturing dense cemented carbides
with grain size close to the nanometer scale. Furthermore, the effect of the
microstructural refinement in the mechanical behaviour of sintered materials is
evaluated. Moreover, due to the poor supply and the high cost of these powders in the
market, the fabrication of ultrafine and nanocrystaline WC-Co mixtures by planetary
milling is studied. This allows analysing the effect of the powder production method on
their densification, microstructural development and final mechanical properties.

The results obtained show the problems of the powders fabricated by milling, due to their
decarburation, and their fast kinetics of grain growth. Furthermore, the advantages of
using nanocrystalline powders, versus the ultrafine ones, on improving the densification
and capability of microstructural control, have been demonstrated, allowing a significant

increase in the hardness of the sintered samples.

The main contribution of the research is the combined use of additives inhibitors and
pressure assisted sintering techniques that allow increasing the densification at lower
sintering temperature and shorter holding times, thus limiting the grain growth. WC-
CoVC / CrsC, cemented carbides near fully dense is obtained by SPS and HIP in solid
phase at 1100 °C. The addition of inhibitors, especially VC, is demonstrated to be an
efficient method for controlling the grain growth in the solid state, even by rapid sintering
processes. The combination of addition of VC and HIP sintering at low temperature has
allowed manufacturing near nanostructured materials (120 nm), with an excellent
combination of properties, with hardness about 2100 HV3, and fracture toughness values
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greater than 10 MPa-m™“. These properties place these materials among the most

outstanding cemented carbides of those reported in literature.



KEYWORDS: WC-Co cemented carbides; nanocrystalline powders; pressure assisted

sintering; grain growth inhibitors; mechanical properties.



RESUM

La necessitat de ferramentes de major qualitat, degut a la creixent competitivitat en el
sector del mecanitzat, i, en general, de materials amb resisténcia al desgast millorada,
situa el sector del metall dur en continua renovacié tecnica. La important millora de
duresa, resistencia mecanica i resisténcia al desgast obtinguda en graus WC-Co
ultrafins, i les excepcionals propietats associades als nanomaterials, ha focalitzat la
investigacio de metall dur en I'obtencié de pols nanocristal-lins, i en el desenvolupament

de carburs cementats nanoestructurats, que segueix sent un repte tecnologic.

En aquesta linia, la present investigacio pretén contribuir al coneixement del
comportament durant la sinteritzacié de mescles ultrafines i nanocristal-lines, explorant
possibilitats de control microestructural, que permeten obtindre carburs cementats
densos amb grandaria de gra propera a l'escala nanomeétrica i avaluar l'efecte del
refinament microestructural en el seu comportament mecanic. A més a més, donada
I'escassa oferta en el mercat d'aquests pols i el seu elevat cost, s'analitza la seua
fabricacié mitjangant molta en planetari, la qual cosa permet analitzar l'efecte de la via
d'obtencid dels pols en la seua densificaci6, desenvolupament de la seua

microestructura, i propietats finals.

Els resultats obtinguts posen de manifest la problematica dels pols obtesos per molta,
degut a la seua decarburacio, i la seua rapida cinética de creixement de gra. Aixi mateix,
s'han demostrat els avantatges de I'ls de pols nanocristal-lins front als ultrafins, en
l'augment de la densificacio i possibilitats de control microestructural, el que es tradueix

en importants augments de duresa dels sinteritzats.

La principal aportacié de la investigacié és I'emprament combinat d'additius inhibidors i
técniques de sinteritzacid assistides per pressid, que permeten augmentar la
densificacio reduint temperatura i temps d'exposicio, limitant aixi el creixement de gra.
S'ha demostrat que és possible obtindre sinteritzats WC-Co-VC/CrsC, quasi 100%
densos a 1100 °C, mitjancant HIP i SPS, confirmant-se, a més, l'efectivitat dels
inhibidors. La combinacié d'addicié de VC i sinteritzacié en HIP a baixa temperatura ha
permes obtindre materials quasi nanocristal-lins (120 nm), amb una excel-lent
combinacié de propietats, amb dureses de fins a 2100 HV3 i valors de tenacitat
superiors als 10 MPa-m™? la qual cosa situa aquests materials entre els carburs

cementats més destacats dels publicats en la literatura.



PARAULES CLAU: carburs cementats WC-Co; pols nanocristal-lins; sinteritzacio

assistida per pressio; inhibidors del creixement de gra; propietats mecaniques.
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INTRODUCCION






Introduccion y Objetivos

1.1. Antecedentes

Los carburos cementados se caracterizan por su excelente combinacion de
propiedades, elevada dureza, resistencia mecanica y tenacidad, buen comportamiento a
alta temperatura y su extraordinaria resistencia al desgaste, que justifica sus numerosas
aplicaciones, en herramientas para operaciones de conformado, corte, y mecanizado de
metales, madera y mineria, asi como en componentes sometidos a desgaste severo [Jia
2007, Kim 2007a].

Los carburos cementados WC-Co o también denominado metal duro, son materiales
compuestos tipo cermet (metal-ceramico), constituidos por una distribucion homogénea
de granos de WC embebidos en una matriz de Co, siendo esta combinacion de fases la
que les confiere sus atractivas propiedades, al combinar la dureza, resistencia y
estabilidad quimica de la fase ceramica (WC) con la ductilidad y tenacidad de la fase
metalica (Co). Sus propiedades dependen de su composicion y microestructura,
principalmente del tamafio de grano de los carburos [Kim 2007a, Yiwen 2009]. En este
sentido, y pese a que su desarrollo data de 1920, el importante aumento de dureza y
resistencia logrado al reducir el tamafio del WC por debajo de 1 um, despertd un
especial interés en la industria de los materiales duros. Las ventajas de los grados
submicrométricos y ultrafinos frente a los convencionales comenzaron a analizarse en
los afios 90, pero ha sido necesaria la mejora en la calidad de las materias primas,
resultado de la innovacién en las técnicas de fabricacion de los polvos, en cuanto a la
minimizacion de la contaminacion y obtencién de tamafios cada vez mas finos, y la
seleccidon apropiada de las técnicas de procesado, para obtener materiales densos,
homogéneos y con minimo crecimiento de grano, cuyos resultados ponen de manifiesto
su excelente potencial [Schubert 1995, Gille 2002].

Esta superioridad de los grados submicrométricos y ultrafinos, en términos de mejora de
la dureza, y de la resistencia al desgaste abrasivo y erosivo [Gee 2007, Fang 2009,
Bonny 2009, Bonny 2010, Sun 2010], unida a la necesidad de herramientas de
dimensiones micrométricas, y formas redondeadas, ha propiciado su rapida introduccion
y expansion en el mercado, pasando de aplicaciones especiales de corte de madera y
microbrocas para PCB’s (Printed Circuit Boards), a una gran variedad de aplicaciones
en herramientas de corte de materiales no férreos y plasticos, colada de hierro y aceros,
etc [Gille 2002, Shao 2003, Shi 2005, Fang 2009].
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Aunque los campos de aplicacion de estos grados con propiedades mejoradas son muy
diversos, dada el requerimiento de herramientas de mayor calidad, debido a la creciente
competitividad en el sector del mecanizado, con tendencias hacia el mecanizado en
seco, por razones mediambientales, corte de alta velocidad o/y la introduccién de
nuevos materiales de dificil mecanizado, la principal demanda de estos materiales sigue
siendo las herramientas de alta precisién, principalmente para microelectrénica, donde
se requieren grados cada vez mas finos y con mejores propiedades, para reducir el
tamafio de la herramienta y aumentar su productividad. Puede sefialarse, que el uso de
los grados ultrafinos, ha permitido reducir, en la Gltima década, los diametros minimos
de taladrado, de alrededor de 200 um, a las 10-20 um actuales, aumentado la velocidad
de 180.000 a 300.000 rpm [Gille 2002, Sandvik]. No obstante, la continua miniturizacién
de ordenadores portatiles, teléfonos méviles, camaras digitales, etc, cada vez mas
pequefios y completos, sigue demandando herramientas mas finas, precisas, fiables, y
con mayor rendimiento, por lo resulta necesaria una continua evolucién de sector para

adaptarse a las necesidades del mercado.

En este contexto, la reduccion del tamafio de grano de los carburos a la escala
nanomeétrica se muestra muy prometedora, dadas las predicciones de mejora de dureza,
resistencia y resistencia al desgaste, y la constatacion de propiedades fisicas y
mecanicas especiales en otros materiales nanocristalinos, asociadas a su elevada
fraccion de volumen de bordes de grano, que plantean la posibilidad de aumentar
simultaneamente dureza y tenacidad al reducir el tamafio de grano a la nanoescala
[Fang 2009]. Todo ello, ha focalizado la investigacion de metal duro en las dos ultimas
decadas en la reduccion del tamafio de los polvos a la escala nanométrica, y en el
control microestructural durante la sinterizacion para la obtencion de carburos

cementados nanoestructurados.

Diferentes tecnologias, han permitido obtener polvos de WC y mezclas WC-Co
nanocristalinas, como procesos de carburizacion rapida, de conversion en spray,
procesos de reaccion en fase vapor, sintesis mecanoquimica, etc. [Seegopaul 1997,
Medeiros 2001, Kim 2003, Kim 2004, Mandel 2014a], pero la producciéon de carburos
cementados que preserven la nanoestructura sigue siendo todavia un reto tecnolégico
[Fang 2009, Eriksson 2013, Mandel 2014b].

Aunque los beneficios de emplear polvos nanométricos o mezclas nanaocristalinas, son
incuestionables, tanto su fabricacion como su procesado presenta dificultades técnicas y

economicas. Por un lado, la escasa la oferta en el mercado de polvos nanocristalinos de
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elevada pureza, y su elevado coste y plazos de suministro. Esto se debe a que la
mayoria de los métodos desarrollos por la comunidad ciéntifica son caros, requieren
equipamiento sofisticado, no permiten velocidad de produccion relativamente altas o
presentan dificultades operativas, que dificultan su implantacién a nivel industrial.

Y por otro lado, las dificultades técnicas asociada al procesado de estos polvos, debido
a su elevada superficie especifica, que hace que presenten una mayor friccion
interparticular (dificultad de compactacién), una mayor tendencia a la aglomeracion,
oxidacion y adsorcion de humedad y otros contaminantes [Azcona 2002], ademas, de
una cinética de crecimiento de grano extremadamente rapida, que dificulta su control

microestructual durante la sinterizacion.

Los carburos cementados son fabricados habitualmente mediante sinterizacion en fase
liquida, condiciones en las que, partiendo de polvos nanocristalinos se tienen carburos
cementados con tamafio de grano del WC entre 500 y 1000 nm, debido a su rapido
crecimiento de grano en los primeros estadios de sinterizacion [Wang 2008, Huang
2008, Fang 2009]. Se ha demostrado que este crecimiento de grano puede ser limitado
con la adicion de pequefias cantidades de carburos refractarios, principalmente de V y
Cr, que actian como inhibidores de crecimiento de grano, alterando las interfases WC-
Co y/o limitando los fenédmenos de difusién [Carroll 1999, Yamamoto 2000, Morton
2005, Adorjan 2006, Fang 2005, Ou 2011, Zavodinsky 2012, Zhang 2012]. No obstante,
aun con el uso de inhibidores, los tamafios de grano mas finos referenciados en la
bibliografia estan alrededor de 200-300 nm [Michalski 2007, Fang 2009]. También, el
empleo de técnicas de sinterizacion asistidas por presion, tales como la Compactacion
en caliente (HP) y Compactacion Isostéatica en caliente (HIP) [Azcona 2002, Jia 2007,
Wei 2012a] ha supuesto una mejora en el control microestructural y propiedades finales
respecto al procesado convencional, pero los tamafios de grano obtenidos estan todavia
lejos de la escala nanométrica. La tendencia actual va orientada al empleo de técnicas
de sinterizacién rapida, caracterizadas por cortos tiempos de exposicién y bajas
temperaturas de sinterizacion. La Sinterizacion por Chispa de Plasma (Spark Plasma
Sintering-SPS) es una técnica de sinterizacién basada en la aplicacion de descargas
eléctricas a través de la muestra al tiempo que se le aplica una presion uniaxial. En ella,
es posible trabajar con velocidades de calentamiento del orden de cientos de grados por
minuto, lo que permite obtener materiales densos tras ciclos de calentamiento
/enfriamiento de pocos minutos [Cha 2003, Shi 2005]. La aplicacion de la Sinterizacion
por Chispa de Plasma a mezclas WC-Co nanocristalinas esta siendo actualmente objeto

de numerosos estudios donde los resultados, aunque satisfactorios, no han cumplido las
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expectativas planteadas [Kim 2007, Michalski 2007, Huang 2007, Sun 2011, Wei 2012a,
Eriksson 2013, Al-geeli 2014, Raihanuzzaman 2014a, Mandel 2014b].

En este marco, se plantea la presente investigacion que pretente oportar informacion
sobre alternativas de fabricacion de polvos nanocristalinos y explorar posiblilidades de
control del crecimiento de grano de estos polvos, y su efecto en las propiedades

mecanicas del material.

1.2. Objetivo

El objetivo de esta tesis doctoral es estudiar la obtencion de mezclas WC-Co ultrafinas y
nanocristalinas mediante molienda de alta energia y analizar la densificacion y
desarrollo microestructural en sinterizacion de estas mezclas y otras comerciales,
mediante diferentes técnicas y condiciones de procesado, a fin de desarrollar carburos
cementados con maxima densificacibn y minimo tamafio de grano, que permitan

mejorar las propiedades mecéanicas respecto a los obtenidos hasta la fecha.

Para la consecucion de este objetivo general se han planteado los siguientes objetivos

especificos:

= La fabricacién de mezclas WC-Co nanocristalinas (dada la excasa disponibilidad
en el mercado del polvos de WC y mezclas WC-Co nanocristalinas de adecuada
pureza) mediante molienda de alta energia de polvos de WC y Co
micrométricos. Este método de fabricacion ha sido objeto de numerosos
estudios pero son muy pocos trabajos que analizan la sinterabilidad de los

polvos obtenidos por esta via, respecto a otras tecnologias.

= Estudio de la densificacion y desarrollo microestructural de las mezclas
desarrolladas y de mezclas comerciales ultrafinas y nanocristalinas, en
sinterizacion convencional en vacio, y en sinterizacion asistida por presion en

fase solida, mediante HIP y SPS.

=  Estudio del efecto de la adiciéon CrsC; y/o VC, como inhibidores de crecimiento
de grano, en la densificacion y control microestructural de las mezclas, tanto en
sinterizacion convencional como en HIP y SPS, a baja temperatura, aspecto de

creciente interés en la actualidad.
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Caracterizacion mecanica de los materiales desarrollados, y su correlacion con
aspectos microestructurales, tales como porosidad, fases cristalinas y tamafio
de grano de los carburos, dependientes de las caracteristicas del polvo,
derivada del método de obtencién, de la composicion de las mezclas y del

proceso y condiciones de sinterizacién empleados.







2

PANORAMA CIENTIFICO






Panorama cientifico

2. PANORAMA CIENTIFICO

En este apartado se presentan los aspectos mas relevantes de los carburos
cementados WC-Co, haciendo especial énfasis en los obtenidos a partir de polvos
submicromeétricos, ultrafinos y nanocristalinos, objetivo de la presente tesis.

En primer lugar, se realiza una introduccion a los carburos cementados donde se incluye
su evolucién histérica, aspectos microestructurales, propiedades y principales
aplicaciones. A continuacion, se revisan sus propiedades mecanicas y triboldgicas,
correlacionandolas con su microestructura, profundizando en el efecto del tamafio de
grano del WC, que justifica el interés de los grados submicrométricos y ultrafinos, asi
como su campo de aplicacion. A continuacion, se presenta un estado del arte de los
carburos cementados obtenidos a partir de polvos nanocristalinos. Se revisan los
métodos y tecnologias de obtenciéon de los polvos nanocristalinos, su procesado y
consolidacion. Se realiza un analisis en profundidad del comportamiento de estos
grados durante la sinterizacién, asi como de las estrategias y mecanismos de control del
crecimiento de grano, y su efecto en las propiedades mecanicas y tribolégicas del

material obtenido.

2.1. Carburos cementados

2.1.1. Antecedentes histéricos

El origen de los carburos cementados comienza con la idea de reemplazar al diamante
en la matriceria de trefilado de alambres de wolframio para filamento de lamparas. Su
historia se inicia en Alemania durante la Primera Guerra Mundial, cuando K. Schroter,
de Osram Sudiengesellschaft, siguiendo una propuesta de F. Skaupy, de la compafiia
alemana Joint-Stock, desarroll6 los primeros carburos cementados. Después de su
aplicacion en matriceria, su utilizacion se proyecta en la mejora de herramientas de
corte y finalmente en una gran variedad de componentes de maquinaria y piezas
sometidas a desgaste severo. En la Tabla 2.1 se muestra un resumen del desarrollo

histérico de carburos cementados.

Los carburos cementados o metal duro fueron introducidos en el mercado por Fried
Krurp en Alemania en el 1927 con el nombre de “Widia”, como diamante, nombre que se
utiliza, adn en la actualidad. Aunque su descubrimiento tuvo lugar en Alemania, los
avances posteriores se produjeron en USA, Austria, Suiza y Japon, fundamentalmente.

La antigua Unién Soviética, contribuy6 significativamente al desarrollo de estos
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materiales, con la incorporaciébn de otros carburos de metales de transicion
[Upadhyaya 1998].

1923-1925 WC-Co

1929-1931 WC-TiC-Co

1930-1931 WC-TaC(VC,NbC)-Co

1938 WC-Cr3C,-Co

1948-1980 | WC-Co submicrométricos

1956 WC-TiC-Ta(Nb)C- Cr;C,-Co

1959 WC-TiC-HfC-Co

1965-1975 | Compactacion isostatica en caliente (HIP)

1965-1978 Recubrimientos CVD de TiC, TiN, Ti(C,N), HfC, HfN y Al,O3; sobre metal
duro base WC

1968-1969 | Wc-TiC-Ta(Nb)C-HfC-Co

1968-1969 | Wc-TiC-Nb(Ta)C-HfC-Co

1969-1971 Tratamiento termoquimicos de endurecimiento superficial

1974-1977 Recubrimientos de diamante policristalino sobre metal duro base WC

1973-1978 Recubrimientos de carburos mdltiples, nitruros/carbonitruros y carburos
mdltioles/ nitruros/carbonitruros /6xidos

1981 Recubrimientos finos de oxinitruro de aluminio (ALON)

1983-92 Sinter-HIP

1992-1995 Recubrimientos de diamante mediante CVD asistida por plasma
1993-1995 Recubrimientos de carbonitruros complejos

1994 Carburos cementados basados en polvos nanocristalinos

Tabla 2.1 Desarrollo histdrico de los carburos cementados [Upadhyaya 1998].

Las modificaciones sobre la composicion inicial de Schroter (WC-6Co), por sustitucion
parcial del carburo de wolframio por otros carburos, especialmente de titanio y tantalo,
significaron un gran avance, ya que tales adiciones permitieron mejorar en la velocidad
de mecanizado de aceros, con ventajas econdémicas considerables. Mas tarde,
Shwarzkopf's descubrio las excelentes propiedades de la solucion sélida de mezcla de
carburos, lo que marcé el punto de partida del desarrollo de herramientas de corte de
carburos mltiples, para mecanizado de alta velocidad de aceros. En 1960, Humenik y
Moskowitz de “Laboratorios Ford’s Dearborn Research” desarrollaron metal duro base
carburo de titanio con ligante niquel-molibdeno, de gran interés técnico para

aplicaciones especiales, aunque sin la universalidad en aplicaciones de los carburos
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cementados WC-Co. Otro avance importante fue la obtenciéon de recubrimientos por
deposicion quimica de vapor (CVD) de carburo de titanio por sobre WC-Co, desarrollada
en Suiza, en la década de los sesenta, para acabados resistentes al desgaste en cajas
de relojes de acero, mas baratas que las de carburos sélidos resistentes al rayado. Para
herramientas de corte, estos recubrimientos ofrecian mejoras en la velocidad de corte y
vida en servicio, lo que hizo extendié su uso a nuevas areas, asi como otras técnicas de
deposicion, como la deposicion fisica de vapor (PVD) y la deposicidon quimica de vapor
por plasma (Plasma CVD). Simultineamente se inicia la deposicion quimica de vapor
(CVD) de diamante, y de recubrimientos amorfos de “Widia”, para la industria
automovilistica. Aunque la adhesién de estos recubrimientos no era muy buena,

comenzaron a utilizarse en un gran nimero de aplicaciones.

Los grados finos de WC-Co (tamafio de grano inferior a 1 pm) empezaron a tratarse en
la década de los cuarenta, pero no fue hasta los ochenta cuando comenzaron a
introducirse en el mercado en aplicaciones muy especificas [Kolaska 1992]. En los
noventa, se desarrollaron carburos cementados compuestos por bajas cantidades de
aglomerados de cobalto con carburos finos embebidos en una matriz de cobalto con
carburos de tamafio de grano medio, que combinaban la resistencia al desgaste de las
particulas finas, con la resistencia mecéanica y a impacto de la matriz [Upadhyaya 1998].
La constante evolucion de la industria del metal duro, permiti6 aumentar su cuota de
mercado, en sectores como las herramientas de mecanizado de aceros. En la década
de los ochenta, la produccion de herramientas de aceros rapidos era muy superior a la
de metal duro, pero con los afios, la situacion cambio, y los carburos cementados
consiguieron un 50% del mercado [Kolaska 1995]. Los buenos resultados obtenidos en
carburos cementados de grano fino, que remplazaron parcialmente a los aceros rapidos,

impulsaron el desarrollo de nuevos grados con tamafio de grano cada vez mas fino.

La superioridad de los grados submicrométricos, que combinan elevada dureza, muy
buena resistencia a la fractura, y excelente resistencia al desgaste, unida a la necesidad
de herramientas de dimensiones micrométricas, y formas redondeadas, ha propiciado la
rapida introduccion y expansion en el mercado de estos grados, que han pasado de
aplicaciones especiales, como herramientas de corte de madera y microbrocas para
PCB'’s, a una gran variedad de aplicaciones en herramientas de corte de materiales no
férreos y plasticos, mineria, colada de hierro y aceros, componentes para desgaste, etc
[Gille 2002, Shao 2003, Shi 2005]. Tal ha sido la expansion en el mercado de estos
grados submicrométricos y ultrafinos, que ya en el afilo 2000 su produccion mundial

(excluyendo china), suponia alrededor del 40% de la produccion total de metal duro. Las




Panorama cientifico

aplicaciones industriales de los grados submicrométricos y ultrafinos y su importancia en
términos de volumen de produccion, en el afio 2000, se muestra en la Fig 2.1
[Gille 2002].

Aplicaciones del WC-Co

submicrométrico en el 2000. 60% en brocas y fresas
4 5 2. 13% en microbrocas para
PCB's

3. 18% en piezas de
desgaste, corte de papel,
herramientas dentales, etc.
4% en corte de madera
§% en insertos de corte en
metales

-y

[Sal=N

Fig 2.1 Subdivision por aplicaciones de los carburos cementados submicrométricos y
ultrafinos en el afio 2000 [Gille 2002].

La fabricacion de herramientas redondeadas, principalmente, para operaciones de
taladrado y fresado, fue el primer campo de aplicacion extensiva de estos grados,
suponiendo el 60% del volumen de produccion total [Gille 2002]. El aumento de la
resistencia al desgaste de los grados ultrafinos propicié su creciente utilizacion en
piezas de desgaste, como conductos de sistemas de corte por chorro de agua con
abrasivos, boquillas de inyeccion, etc [Bose 2007, Mehrotra 2007]. Las herramientas de
alta precision, como corte de papel, herramientas dentales, etc., también constituyen un
campo de aplicacién importante de los grados ultrafinos, donde su utilizacion ha
supuesto una mejora en el acabado de la herramienta, y un aumento del rendimiento de
la misma. Otro sector potencial de los grados ultrafinos, son las herramientas de
mecanizado de madera, que constituyeron una de las primeras de aplicaciones de los
grados finos y cuyos volimenes de produccién van en aumento. Sin embargo, en este
campo los grados submicrométricos y ultrafinos no se han llegado a consolidarse al

entrar en competencia con a las herramientas diamantadas [Gille 2002].

La creciente necesidad de herramientas especializadas cuya desempefio depende en
gran medida del tamafo y el espesor de la herramienta, como se observa en las
microbrocas para el mecanizado de PCB’s mostradas en la Fig 2.2, ha convertido este
sector en el principal campo de aplicacion de los grados ultrafinos. La vertiginosa
evolucion de la microelectrénica, en volimenes de produccién y en tendencia a la
miniaturizacion, incrementé la demanda de los grados submicrométricos y ultrafinos, y
potencié el desarrollo de nuevos grados cada vez mas finos y con propiedades

mejoradas, para reducir el tamafio de las microbrocas y aumentar su rendimiento.
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Fig 2.2 Micro-brocas para el mecanizado de PCB’s [Gille 2002].

Asi, las mejoras logradas en el desempefio de las herramientas por el uso de granos
ultrafinos, implican:

* Incremento en su fiabilidad (mayor nimero de agujeros entre cada falla).
* Reduccién del desgaste en el filo y aumento en la vida de la herramienta.

* Mejora en la precision del taladrado al reducir la desviacién por flexiébn de la
microbroca.

* Incremento en la productividad al permitir el aumento de la velocidad de corte y el

avance.

La importante evolucion del metal duro ultrafino en los dltimos afios, ha permitido reducir
drasticamente el tamafio de las microbrocas para PCB’s y aumentar la productividad de
las mismas. Desde el afio 2000, los diametros minimos de taladrado han pasado de
alrededor de 200 um a las 10-20 um actuales, y se ha aumentado la velocidad de
180.000 a 300.000 rpm [Gille 2002, Sandvik]. No obstante, la continua miniaturizacion
de ordenadores portatiles, teléfonos méviles, camaras digitales, etc, cada vez mas
pequefios y completos, sigue demandando herramientas mas finas, precisas, fiables, y
con mayor rendimiento, por lo resulta necesaria una continua evolucién de sector para

adaptarse a las necesidades del mercado.

Otro campo de aplicacién potencial de estos grados es el corte de metales. La continua
evoluciéon del sector, con tendencias hacia el mecanizado en seco, corte de alta
velocidad o la introduccion de nuevos materiales han propiciado continuos avances
cientificos y tecnol6gicos, que han permitido mejorar la calidad y viabilidad econémica
de los insertos de metal duro ultrafino, aumentando asi su cuota de mercado
[Gille 2002]. En operaciones de mecanizado de hierro y acero de fundicion, donde

habitualmente se utilizan insertos de carburos cementados recubiertos se ha encontrado
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un excelente comportamiento de los grados ultrafinos. En la Fig 2.3a se muestra la
superioridad, en términos de vida de la herramienta, de un carburo cementado ultrafino
frente un grado recubierto convencional, en el fresado final de bloques de motor. El
mecanizado de aleaciones ligeras para motores y engranajes de la industria
automovilistica, es otro campo de aplicacién potencial de estos grados ultrafinos. Su
mejora en dureza, resistencia al desgaste abrasivo, resistencia al dafio térmico, y
estabilidad del filo de corte ha permitido aumentar la vida de la herramienta,
aumentando la velocidad de avance y de corte. En la Fig 2.3b se muestra el aumento en
el rendimiento de un inserto de metal duro ultrafino en el mecanizado de una caja de
cambios [Gille 2002].
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Fig 2.3 a) Ventajas del uso de insertos de metal duro ultrafino en el fresado de bloques de
motor de hierro fundido, b) Aumento de la vida y reduccion del tiempo de corte por el

uso de grados ultrafinos en el fresado de cajas de cambios de GK-ALSi18Cu3.

La importancia de los carburos cementados se mantiene en la actualidad y a diferencia
de otros materiales duros, contindan abiertos numerosos aspectos de interés cientifico y
tecnologico. Actualmente, el mayor énfasis se centra en aspectos técnicos y
econdmicos, aplicacion de nuevos materiales y nuevas tecnologias que mejoren el
desempefio de la herramienta y alarguen su vida en servicio. En este sentido, el
excelente potencial de los materiales nanoestructurados, y los prometedores resultados
obtenidos con el uso de polvos nanocristalinos [Jia 1998, Gille 2002, Azcona 2001,
Lin 2004, Jia 2005, Michalski 2007, Kim 2007b, Fang 2009], focalizan la investigacion en
este campo, abriendo nuevas perspectivas en el desarrollo de una nueva generacién de

carburos cementados.
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2.1.2. Estructuras cristalinas y equilibrio de fases

El carburo cementado o metal duro es un material compuesto tipo cermet (metal-
ceramico), por lo general, basado en el sistema WC-Co. En este apartado se describe la
estructura cristalina de las fases involucradas en los carburos cementados, junto con los
aspectos mas relevantes del sistema W-Co-C.

2.1.2.1. Carburo de Wolframio

El sistema W-C presenta dos tipos de carburos W,C y WC. El primero, tiene 3 variantes
cristalinas: a—W-,C (hexagonal ordenada), estable entre 1250 °C y 2100 °C, B- W,C
(ortorrémbica), estable entre los 2100 y los 2400 °C y n- W,C (hexagonal desordenada),
por encima de los 2450 °C. EI WC presenta dos formas alotropicas, la primera a-WC
(hexagonal) estable hasta los 2755 °C, y 3-WC (Cubica centrada en las caras), estable
por encima de los 2525 °C, a temperaturas inferiores se descompone por reaccion
eutectoide, formando B- W2C y a-WC [Upadhyaya 1998]. De todos estos carburos sélo
el a-WC es el que presenta interés comercial debido a su estabilidad quimica y buenas
propiedades mecanicas al ser procesado con metales [Ord6fiez 2004]. En la Fig 2.4 se

muestra su estructura cristalina y parametros de red.

Grupo espacial:
P6/m2
Parametros de
red:

a=0.9063

c =2.8368

Fig 2.4 Estructura cristalina y pardmetros de red [Reeber 1999, Sommer 2002] (las esferas
pequefias son el C, las grandes el W).

Puede observarse que los atomos de W ocupan los vértices de una celda hexagonal
simple, mientras que los atomos de C ocupan las posiciones 1/2, 2/3, 1/2 [Sommer
2002]. En la Fig 2.5 se presenta una observacion estereogréfica de los granos facetados
de WC y con un esquema representativo de su orientacién cristalografica, donde se

indican los planos fundamentales: el plano basal (0001) y los planos prismaticos (1010).
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(0001)

(100) < (o10)
(1010)

Fig 2.5 Forma prismatica facetada de los granos de WC en una observacion estereogréafica
por SEM (Scanning Electron Microscopy), y la orientacion cristalogréafica de los granos
[Sommer 2002].

2.1.2.2. Cobalto

El cobalto posee dos formas alotropicas, una con estructura hexagonal compacta, ¢,
estable a temperaturas por debajo de los 400 °C, y una cubica centrada en las caras, a,
estable a alta temperatura. La temperatura de la transformacién alotropica depende de
la pureza y de la velocidad de proceso térmico, pero a elevada pureza (99.998%) y
velocidad de calentamiento lenta, la transformacion se produce entre los 417 °C y los
421 °C [Upadhyaya 1998]. Los polvos comerciales de cobalto son una mezcla de la fase
hexagonal y la cubica, pero en los procesos de molienda puede transformarse a cobalto
hexagonal [Upadhyaya 1998, Eskandarany 2000, Zhang 2003]. En los carburos
cementados sinterizados, el cobalto presenta una estructura cubica que no se puede ser
transformada por tratamiento térmico, debido probablemente, a la estabilizacion de la

fase cubica por disolucion de wolframio y carbono [Exner 1979, Upadhyaya 1998].

2.1.2.3. Sistema W-Co-C

El sistema W-Co-C es el mas importante en la produccién de carburos cementados.
Hasta la fecha, se han hecho muchos esfuerzos por establecer las relaciones de fases
en este sistema. Los diagramas existentes presentan algunas diferencias, pero
muestran en comun los siguientes aspectos [Upadhyaya 1998]:

v/ Para composiciones correspondientes a una relacién atomica W/C igual a 1, las

fases estables son WC, B (ligante) y liquido.

v Con contenidos de carbono mas bajos, aparece una fase fragil, llamada fase n.
Otra tercera fase, el W»C, puede presentarse en el sistema si el contenido de

carbono es mucho mas bajo o con sistemas con muy poco cobalto.
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v Con relaciones W/C por debajo de 1, puede precipitar carbono y permanecer en

equilibrio con el WC y la matriz § rica en cobalto, después de la solidificacion.

v Las dos fases WC y B, existen solo en un rango estrecho de concentracion de

Carbono.

El primer estudio del sistema W-Co-C lo realizé Takeda, en 1936. Posteriormente,
Rautula y Norton propusieron un nuevo diagrama de equilibrio, que presentaba algunas
carencias, ya que no explicaba la presencia de fase n en sistemas con elevado
contenido en carbono, sometidos a enfriamiento rapido [Rautula 1952]. Fue Griter en
1959, quien establecid el primer diagrama con fase n en equilibrio con el WC vy el
liquido, entre los 1280 °C y los 1450 °C, incluso con composiciones estequiométricas, 1o
que justificaba la presencia fase n al quedar retenida después de la solidificacién
[Gurland 1954]. Posteriores trabajos experimentales de Uhrenius, Johansson, y Akesson
[Uhrenius 1979, Johansson 1977, Akesson 1979], y estudios termodinamicos de
Fernandez Guillemet, Kruse, y Markstrom entre otros [Fernandez 1989, Kruse 2001,
Markstrom 2005] permitieron obtener secciones isotermas a diferentes temperaturas, y
descripcion termodindmica de las temperaturas de equilibrio, que han resultado de
excepcional interés para un mejor conocimiento del sistema W-C-Co.

En la Fig 2.6 se muestra una seccion isoterma del diagrama de fases ternario W-Co-C a
1350 °C [Petersson 2004], donde puede destacarse la presencia de un liquido eutéctico,
que se forma a partir de los 1320 °C [Harmat 2001, Gille 2002], y la relacién de fases
posibles: carbono libre, WC, W>C, W, Co y diversos carburos MsC y M12C (fase ny n’).
La region pseudobinaria es muy estrecha en las composiciones WC-Co proximas al
extremo 100% WC con poco cobalto. Asi, el control del contenido de carbono
estequiomeétrico es critico para evitar fases indeseables, como carbono libre y carburos
secundarios (fase n), tal y como puede observase en la Fig 2.7, donde se muestra una
seccion vertical del sistema ternario W-Co-C obtenida a lo largo de la linea W/Co=2.71,
que equivale a una mezcla WC-Co con un 10 wt.% de Co. Puede observarse, que el
rango de contenido de carbono aceptable para obtener una mezcla bifasica (WC y Co)

después del enfriamiento es menor de 0.15 wt.%, desde el 5.4 a 5.53 wt.%.
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graphite
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Fig 2.6 Diagrama ternario W-Co-C. Seccion isoterma a 1350 °C obtenida con el software

Thermocalc, y la base de datos de carburos cementados [Frisk 2001, Petersson 2004].

1500

A
1a00 | Liouid <+ \ Liquig+ WG | Liquid + WG
WC + MC \ + graphite
1300 Ny
o Co solid
= phase+ WC | Co solid
1200 +M;C phase +
WcC
Co solid phase
\ + WC + Graphite
1100 \
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+WC+M,C |
1000 !
5 5.2 54 5.6 5.8 6
wt% C

Fig 2.7 Seccién vertical para una mezcla WC-10Co, relacion W/Co de 2.71 [Allibert 2001].

La fase n, originado por un déficit de C puede presentar dos formas [Upadhyaya 1998]:
MeC (Co32W28C 0 CoW4C), ¥ M12C (CosWeW). ElI MgC representa una forma
metaestable que se descompone dando WC, B y M1,C, pero durante el enfriamiento es
mas probable la formacion de MsC que de Mi1>C. Con baja deficiencia de C, no se
produce fase n a la temperatura de sinterizacién, pero se puede formar durante el
enfriamiento (liq + WC — WC + n + lig) en areas localizadas, normalmente en los
alrededores de los granos de WC parcialmente disueltos. A medida que contintda el
enfriamiento, se produce la descomposicién peritéctica de esta fase n (liq + n > WC +
B), lo que depende principalmente de la velocidad enfriamiento y el contenido en C. sin

embargo, si la deficiencia en C es alta, la fase n queda retenida independientemente de
la velocidad de enfriamiento.
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En la Tabla 2.2 se presenta una revision de las temperaturas de equilibrio sélido/liquido

del sistema W-Co-C.

Rautala y )
o Uhrenius et al. Johansson Akesson
Equilibrio Norton o . o ) o
(solidificacién)  (solidificacion) (solidificacién)
(DTA)
fcc+WC+Grafito+L 1300 1255 1245-1300 1275
feCHWCH+MCHL 1359 1320 1300-1400 1355
fcc+ MgC+M;,C +L . 1370 - 1415
fcc + MgC+Grafito+L
- 1245 - -
(metaestable)
Fernandez
o ) Kruse et al. Markstrom et al.
Equilibrio Guillermet L
L (DTA) (modelizacioén)
(modelizacién)
fcc+WC+Grafito+L 1275 1300 1298
fcc+WC+MeC+L 1326 1359 1368
fcc+ MgC+M;,C +L 1394 - 1423
fcc + MgC+Grafito+L
(metaestable) 1245 - 1273

Tabla 2.2 Temperaturas del equilibrio del sistema W-Co-Co (en °C), segln distintos autores.

La adicion de otros carburos tales como VC, CrsCy, TiC, TaC, y NbC reduce la
temperatura de formacion del liquido [Frisk 2001]. Segun los resultados Kruse et al.
[Kruse 2001] la temperatura de equilibrio de los sistemas W-Co-C- Ti/Ta/Nb se reducen
entre 9y 16 grados, en presencia de grafito, y entre 7 °C y 23 °C en presencia de fase n.
Delanoe [Delanoe 2005] analiz6 mediante DTA el sistema W-Co-C-Cr y obtuvo
temperaturas de fusion de 1330 °C para composiciones con bajo contenido en C (dentro
del rango de existencia de fase n), y 1220 °C para mezclas con exceso de C. Frisk
[Frisk 2008] ha estudiado el efecto de la adicién de V y Cr en el equilibrio W-Co-C,
mediante modelado termodinamico, y comprobacién experimental mediante DTA. Para
el sistema W-Co-C-Cr obtuvo temperaturas de equilibrio 1320 °C, en presencia de fase
n, y de 1245 °C, con grafito. En el caso del sistema W-Co-C-Cr, obtuvo una temperatura
de equilibrio en presencia de grafito de 1191 °C, lo que representa una reduccion mas
de 100 °C en la temperatura de formacion de la fase liquida respecto al sistema sin

aditivos.
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2.1.3. Aspectos y parametros microestructurales

Los carburos cementados WC-Co estan formados por una distribucion mas o menos
homogénea de granos facetados de WC embebidos en una matriz de Co, cuyas
propiedades dependen fundamentalmente de su microestructura [Chabretou 2003]. La
microestructura de los carburos cementados WC-Co ha sido descrita por dos modelos:
el primero, llamado el modelo del “esqueleto de carburos”, que consiste en una fase
carburo continua y una fase ligante aislada; y el segundo, denominado modelo de
“carburos dispersos”, que considera que las interfases WC/WC poseen una pelicula
(sub-monocapa) segregada de Co, lo que implica que las particulas de carburos estan
dispersas en una fase ligante continua [Upadhyaya 1998].

Los principales factores que influyen en la microestructura de los carburos cementados
son: la composicion (proporcién de WC y adicién de otros carburos); la pureza quimica
del WC; la forma, tamafio y distribucién de las particulas de WC; el contenido en
carbono (exceso y déficit); y las tecnologias de procesado (carburizacion, molienda y
sinterizacion) [Schubert 1995, Upadhyaya 1998, Gille 1999].

Los carburos cementados convencionales son consolidados mediante sinterizacion en
fase liquida, a temperaturas entre los 1350 °C y los 1500 °C [Upadhyaya 1998,
Lavergne 2002]. Durante la sinterizacion, se desarrolla la microestructura caracteristica
mediante el crecimiento de grano por un proceso de Maduracion de Ostwald “Ostwald
ripening”. Este crecimiento de grano se basa en la disolucion de los cristales de menor
tamafo, que difunden a través del Co liquido y reprecipitan sobre los mas groseros,
reduciendo asi la energia interfacial del sistema [Kim 2003]. En la Fig 2.8 se muestran
micrografias optica y SEM tipicas de metal duro WC-Co, constituido por granos de WC
con formas angulares en una matriz de Co, y con presencia de dos tipos de interfases,
la interfase WC/Co y los bordes de grano WC/WC. Este caracter angular de los granos
de WC esta relacionado con la fuerte anisotropia de las interfases WC/Co, asociada a la

alta anisotropia de la estructura cristalina del WC [Kim 2002, Kim 2003].

Asi, durante el crecimiento se desarrollan formas cristalinas que se asemejan a prismas
de base triangular con tres planos prismaticos y dos basales o prismas triangulares con
vértices truncados [Gurland 1988, Shatov 1998, Kim 2003], tal y como se muestra en la
Fig 2.9 [Kim 2002]. Estas formas de equilibrio resultan indicativas de las diferencias de

energia interfacial WC/Co de las distintas caras [Lay 2008], y ponen de manifiesto la
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menor energia interfacial del plano basal (0001) y los planos prismaticos (0110) en
contacto con el Co [Kim 2002, Lay 2008].

b)
Fig 2.8 Micrografias tipicas de carburos cementados, correspondientes a una compaosicion
WC-6Co: a) Micrografia 6ptica de un grado grueso [Kim 2002], b) Micrografia SEM de un
grado fino [Roebuck 2006].

a) b)
Fig 2.9 Formas de equilibrio del cristal de WC en el sistema WC-Co, a) prisma trigonal,

b) prisma trigonal con vértices truncados.

En la estructura sinterizada, el Co esta presente como una pelicula mas o menos
continua separando los granos de WC, pero la alta anisotropia de los cristales de WC,
hace que la energia interfacial sélido/sélido a lo largo de ciertos planos sea mas baja
que la energia sélido/liquido, lo que conduce a gran cantidad de contactos directos entre
los granos de carburos. Esto hace que, en la practica, las formas de equilibrio no se
desarrollan por completo debido a la coalescencia entre cristales. Experimentalmente,
se ha confirmado una alta contigiiidad entre los granos de WC que no contienen pelicula
de Co, apareciendo en algunos casos una transicion directa entre cristales contiguos
con buena coincidencia de red [Upadhyaya 1998]. Trabajos pioneros de Rautala y
Norton [Rautala 1952], Gurland y Bardzil [Gurland 1955] y Exner et al. [Exner 1971]
revelaron la sensibilidad de la forma de los granos de WC al contenido en C y Co. El
efecto del contenido en Co en la elongacion de los granos, definida como la relacién de
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alturas del plano prismatico y el plano basal, ha sido reportado por Shatov et al.
[Shatov 1998]. Otros autores [Wang 2002a, Chabretou 2003, Kim 2003, Lay 2008,
Borgh 2014] han confirmado, la influencia del potencial de C en la truncacién de los
granos, definida como la relacién de longitudes de los dos tipos de planos prismaticos,
lo que ha sido atribuido a una ocupacion asimétrica de los atomos de C en el cristal de
WC [Kim 2003]. El efecto del contenido en C en la elongacién de los granos, también ha
sido constatado por algunos autores [Wang 2002a, Kim 2003, Delanoe 2009, Borgh
2014], lo que se ha asociado al aumento de las diferencias de energia interfacial entre el
plano basal y los planos prismaticos. Una completa caracterizacion geométrica y
cristalografica de las interfases en carburos cementados WC-Co con diferentes
fracciones volumétricas de carburos y distintas tamafios de grano ha sido realizada por
Kim et al. [Kim 2008], utilizando Microscopia de Fuerza atémica (AFM) y Difraccién de
Electrones Retrodispersados (EBSD). Segun este estudio las interfases o bordes de
granos WC/WC maés frecuentes en el sistema son: los bordes con giro de 90° alrededor
del [1010], los bordes con giro de 30° alrededor del [0001], y los bordes asimétricos 90°

alrededor del [2 110].

La caracterizacion microestructural de los carburos cementados, requiere, ademas del
estudio de las fases cristalinas presentas, un analisis cuantitativo de los siguientes

parametros microestructurales:
2.1.3.1.  Fraccion volumétrica

Es préactica comin especificar la composicién del metal duro WC-Co en términos de
porcentaje en peso (wt.%), aunque el uso de fraccidon o porcentaje volumétrico (vol.%)
aporta mas informacion, dada la elevada solubilidad de los atomos de W y C en el Co.
La densidad de las soluciones solidas Co-W-C varia de 8.8 a 9.8 g/cm® en funcion del
contenido en W y C [Kim 2002]. Debido a las diferencias en propiedades de las fases
constitutivas, la fraccién volumétrica de cada fase es el factor mas importante en el
comportamiento mecanico del composite. La fraccion volumétrica de cada fase se
determina de forma precisa por conteo aleatorio o analisis de imagen de micrografias de
microscopia electrénica de barrido (SEM), donde se tiene un elevado contraste entre la
fase WC y el Co [Upadhyaya 1998, Kim 2002].
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2.1.3.2. Tamafio medio y distribucién de tamafios de carburos

El tamafio de grano de los carburos es, junto con el contenido en carbono, el principal
factor de control en la produccién de carburos cementados. El tamafio de grano de los
carburos depende del tamafio de grano del polvo de partida y del procesado: molienda y
sinterizacién. La composicion también tiene una gran influencia en el crecimiento de
grano. Contenidos altos de Co reducen los fendmenos crecimiento anémalo, mientras
que un aumento del contenido en C acelera el crecimiento de grano de los carburos
[Schubert 1995, Wang 2002, Kim 2003, Konyashin 2009]. La presencia de impurezas,
como Ni y P aumentan el crecimiento continuo y discontinuo, mientras que otras, como
Li, Na, K, Sn y Si, lo reducen. Son especialmente importantes los carburos de metales
de transicion, que actian como inhibidores de crecimiento de grano [Bock 1992,
Schubert 1995, Carroll 1999, Luyckx 2001, Adorjan 2006]. La efectividad de estos
carburos y sus mecanismos de inhibiciéon de crecimiento de grano, en mezclas WC-Co

ultrafinas y nanocristalinas, se analizard més adelante.

El tamafio promedio de los carburos puede determinarse mediante el método de

interseccion lineal utilizando la Ec. [2.1] [Kim 2002].

2'VWC
2:Nwcwce +Ncowc

dwc = [2.1]
Donde dwc es el tamafio medio de carburo, Vwc es la fraccion volumétrica de WC, y
Nwecwe Y Ncowe son el nimero de intersecciones por unidad de longitud de la lineas

trazadas con interfases carburo/carburo y Co/carburo, respectivamente.
2.1.3.3. Contiglidad

La contigiiidad es la medida cuantitativa del grado de contacto entre los granos de WC,
o lo que es lo mismo, de la formacion de un esqueleto rigido de carburos. Se define
como la relacién entre la superficie de los bordes de grano WC/WC (interfases WC/WC)
con la superficie total (interfases WC/WC y WC/Co) [German 1985]. La contigiiidad es la
medida del grado de contacto entre los granos de WC y puede obtenerse mediante la
Ec. [2.2] [German1985].

_ 2-Vwewc [2.2]
2:Nwcwc +Ncowe
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Alternativamente, la contigliidad puede evaluarse a partir del tamafio medio de carburo,
dwc, el recorrido libre medio del Co, dc,, Y las fracciones volumétricas de Co, Vo, y WC,
Vwe, segun la Ec. [2.3] [Gurland 1984]:

C= 1_M [2.3]
deo-Vive

Los valores de contiglidad pueden ir de 0 a 1, a medida que la distribucién de los
carburos cambia, de totalmente dispersos a una estructura completamente aglomerada.
Este valor estd determinado principalmente por las fracciones volumétricas, y en
general, es elevado para grados con alta fraccién volumétrica de carburos. Por ello, el
efecto de la contigiiidad en las propiedades mecanicas es similar al efecto de la fraccion
volumétrica de carburos. A medida que aumenta la contigliidad, aumenta la dureza y
disminuye la tenacidad. Segun Gurland et al. [Gurland 1988] el grado de contiglidad
esta relacionado con el tamafio de grano de los carburos, de modo que al aumentar el
tamafio de grano de los carburos disminuye la contigiidad. Otros autores [German
1985] sugieren que la contigliidad viene determinada por el tiempo de sinterizacion,

independientemente del tamafio de grano de los carburos.
2.1.3.4. Recorrido libre medio del Co

Es la medida del espesor de la capa de Co que rodea los carburos, y depende del
contenido en Co y del tamafio de grano de los carburos. Se define como la media
aritmética de la distancia de una interfase WC/Co a otra, y se calcula segun la Ec. [2.4]
[Roebuck 1986]:

_9wc Voo [2.4]
1+C VWC

dco

Donde dc, es el recorrido libre medio del Co, dwc es el tamafio medio de los granos de
WC, Vco ¥ Vwc las fracciones volumétricas de Co y WC respectivamente, y C la
contigiiidad. En ocasiones, se utiliza la medida de las fuerzas coercitivas como una

medida indirecta del recorrido medio libre de Co.

A bajas fracciones de Co, es posible que éste se encuentre formando lagunas
individuales, pero con altos contenidos aparece como una fase mas o menos continua.
La distribucion del Co depende principalmente de las condiciones de molienda y en
menor medida del contenido en C [Upadhyaya 1998].
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2.1.4. Propiedades

Los materiales duros empleados en la industria de herramientas, ademas de los
carburos cementados WC-Co, son el diamante, los boruros, siliciuros, éxidos, nitruros,
aceros y otros carburos. En la escala de dureza, el diamante es el material mas duro,
seguido del nitruro de boro cubico y las ceramicas, pero todos ellos presentan baja
tenacidad y resistencia a la fractura. Los carburos cementados muestran una
combinacién Unica de propiedades, elevada dureza (850-2200 HV), elevada resistencia

transversal a la fractura (1.5-4.5 GPa), buena tenacidad (6-25 MPa-m*?

) y resistencia al
desgaste de 5 a 10 veces superior a la de los aceros de herramientas. Estas
caracteristicas los sitian como los materiales duros mas versatiles para un amplio rango
de aplicaciones [Kim 2002, Ordofiez 2004]. En la Fig 2.10 se muestra un esquema

representativo de estos rangos en relacion con otros materiales duros.
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Fig 2.10 Dureza- Resistencia a la rotura transversal (TRS) de diferentes materiales duros
[Castro 2005].

Existen gran cantidad de composiciones ceramico-metal, segin la EPMA [EPMA 1995]
se clasifican en: Carburos cementados WC-Co; Metal duro base titanio, tdntalo o niobio
WC-(Ti, Ta, Nb)C-Co; Cermets (ceramico metal con una gran cantidad de TiC); Metales
duros especiales. Los metales duros base WC-(Ti, Ta, Nb)C-Co presentan buena
resistencia a la oxidacion, dureza y resistencia a altas temperaturas, asi como
resistencia a la interdifusion con materiales ferrosos. Por esto se utilizan principalmente

en operaciones de mecanizado de aceros donde la temperatura de la herramienta
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puede superar los 1000 °C. Los cermets o metales duros con alto contenido en Titanio
se desarrollaron debido a la facil acepcion del Ti por algunos componentes de aleacion
como el molibdeno, el aluminio y el nitrégeno, formando nitruros y compuestos que se
adaptan a algunas aplicaciones especificas. Los metales duros especiales se
caracterizan por sustituir el Co por aleaciones basadas en Ni para aplicaciones en

medios especialmente corrosivos.

Los carburos cementados WC-Co son los que tienen mayor rango de aplicacion, debido
a que muestran los valores mas altos de resistencia combinados con el menor desgaste
a temperaturas de operacion alrededor de los 600 °C. Esta combinacion de propiedades
es el resultado de la excelente dureza y resistencia al desgaste del WC, y la ductilidad y
tenacidad del cobalto ligante. El efecto del tamafio de grano del WC y fraccion
volumétrica de matriz (Co) en las propiedades mecanicas Yy tribolégicas se desarrollan
ampliamente en apartados posteriores.

2.15. Aplicaciones

Las principales aplicaciones de los carburos cementados WC-Co se centran en
herramientas de mineria, herramientas de corte de aceros, madera y productos varios,
herramientas de desbaste (brocas y fresas), y matriceria de trefilado, troquelado y forja.
El desempefio de la herramienta de metal duro esti entre una herramienta de acero y
una de cermet [Yao 1998]. Los carburos cementados se utilizan en herramientas para
todo tipo de operaciones, sobre todo las que requieran una gran produccién de piezas,
una calidad de acabado uniforme, y economia de operacién (reduccién de gastos por
herramienta y por tiempo de recambio). Las herramientas de metal duro se clasifican
segun sus aplicaciones, que vienen condicionadas en gran medida por el tamafio de
grano en su microestructura. Cada fabricante tiene su propia denominacion respecto al
rango del tamafio de grano pero las descripciones mas comunes comercialmente son la

alemanay la inglesa, presentadas en la Tabla 2.3.

Segun su aplicacion las herramientas de metal duro se clasifican en: herramientas de
conformado (troquelado, estampacion, extrusion, trefilado y en corte de precision), que
deben ser resistentes a la abrasion y adhesion y soportar altos esfuerzos mecanicos;
herramientas de mecanizado, que suelen emplearse con recubrimientos y se clasifican
de acuerdo con la norma ISO 513 en grados P, M, y K; herramientas de mineria (brocas,
punzones o insertos), cuya caracteristica principal es la relacion dureza-tenacidad, que

se adecua para cada aplicacion variando el contenido en Co.
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Tamafio de grano (mm) Descripcion alemana Descripcion Inglesa
<0.2 (prediccion) Nano Nano
0.2-0.5 Ultrafein Ultrafine
0.5-0.8 Feinest Submicron
0.8-1.3 Fein Fine
1.3-25 Mittel Medium
2.5-6 Grob Coarse Coarse
>6 Extragrob Extracoarse

Tabla 2.3 Clasificacion del tamafio de grano en las herramientas de metal duro.

El metal duro WC-Co también se utiliza en piezas de desgaste en un gran namero de
componentes sometidos a condiciones de servicio severas, como abrasién, erosion,
corrosion, elevadas temperaturas y presiones, etc. Entre las denominadas piezas de
desgaste se incluyen boquillas, guias, émbolos, bolas, etc. aplicaciones en las que los
carburos cementados WC-Co, con una apropiada combinacion de composicion y
microestructura, son capaces de cubrir las necesidades de este amplio rango de
condiciones de servicio. Estas excepcionales propiedades mecanicas y fisicas permiten
ademas, su aplicacion en un gran nimero de componentes estructurales, a pesar de su
elevado costo. Ejemplos tipicos son las juntas de sellado, émbolos de compresores,
mordazas de tornos, émbolos de pistones y bombas, cojinetes, toberas y boquillas para

el chorreado de arena y dispersion de polvos y liquidos, etc.

2.2. Comportamiento mecanico y tribologico: Interés de la reduccién del

tamafio del grano del WC

2.2.1. Comportamiento mecanico

2.21.1. Propiedades mecéanicas

® Dureza

La dureza es una de las propiedades mas importantes en la seleccién de estos
materiales. Esta relacionada directamente con las caracteristicas del polvo de partida y
con aspectos microestructurales del material sinterizado, que dependen de la
composicion y del proceso de fabricacion utilizado [Gille 1999]. El factor mas importante
en la dureza del metal duro es la fraccion volumétrica de las fases presentes, seguido

del tamafio de grano de la fase carburo [Kim 2002]. La variacién de dureza del metal
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duro en funcién del tamafio de grano del WC para distintos contenidos en Co se
muestra en la Fig 2.11 [Fang 2005].
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Fig 2.11 Valores de dureza en funcién del tamafio de grano del WC para distintos contenidos
en Co [Fang 2005].

Ambos efectos, contenido en Co y tamafio de grano, quedan recogidos al representar la
dureza en funcion del recorrido libre medio de Co, tal y como se muestra en la Fig 2.12,

ya que es éste el pardmetro microestructural que unifica ambos factores [Fang 2005].
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Fig 2.12 Valores de dureza en funcién del recorrido libre medio de Co [Fang 2005].

En la Fig 2.13 se muestran valores de dureza del metal duro en funcién del tamafio de
grano del WC, para mas de un centenar de grados con contenidos en Co del 6 al
25 wt.% [Gille 2002]. Debe destacarse, el caracter no lineal de la relacién
dureza-tamafio de grano al aumentar rango de tamafios de grano, tendencia similar a la

encontrada por Fang [Fang 2005] para la relacion dureza-dco.

Este aumento de dureza obtenido al reducir tamafio de grano del WC por debajo de

1 um, desperté un especial interés en la industria de los materiales duros. La mejora en
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el desempefio de las herramientas impuls6 a disminuir el tamafio de grano de los
carburos, por dos razones: por un lado, obtener herramientas y componentes mas duros
y resistentes que los convencionales, para un contenido de ligante dado, y por otro,
conseguir, para un nivel de dureza dado, materiales con mayor contenido en ligante,

mas tenaces que los carburos de grano grueso.
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Fig 2.13 Dureza HV3g en funcién del tamafio de grano dyc para distintos contenidos en Co
[Gille 2000].

Asi, los carburos cementados de grano fino, tienden a remplazar a los tradicionales
aceros rapidos en aplicaciones y solicitaciones que requieren elevada dureza y
resistencia al desgaste severo.

La superioridad, en términos de dureza, de los carburos cementados con tamarfio de
grano submicrométrico y ultrafino, queda reflejada en la Fig 2.14, donde, para un
contenido en Co fijo, se observan aumentos de dureza de mas de 400 kg/mm? al bajar a
la escala ultrafina (0.2-0.5 um). Este aumento de dureza con la disminucion del tamafio
de grano, se debe a la innovacion en la técnicas de fabricacion del polvo, en cuanto a la
minimizacion de la contaminacion y la obtencién de tamafios cada vez mas finos, asi
como al empleo técnicas de consolidacion, que han permitido obtener materiales
densos, homogéneos y con minimo crecimiento de grano [Gille 2002]. En la Fig 2.15 se
presentan las predicciones seguin Gille et al. [Gille 2000] de dureza de metal duro
obtenidos a partir de polvo de tamafio inferior a 0.1 um y con un tamafio promedio, dwc,

de 0.1 um en la estructura sinterizada.

La evolucion de la dureza con la temperatura ha sido estudiada por muchos autores,
pero los resultados no son concordantes. Segun Altmeyar et al. [Altmeyar 1961] existen

dos rangos de linealidad con un punto de inflexion a los 620-700 °C. Miyoski et al.
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[Miyoski 1966] encontraron una disminucion drastica y no lineal entre los 300 °C y los
800 °C, mientras que segun Westbrook et al. [Westbrook 1967] la dureza es
independiente de la temperatura hasta los 800 °C, donde se produce el fallo del
material.
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Fig 2.14 Comparativa de la dureza de carburos cementados con tamafio de grano fino
(0.8 — 1.3 pym), submicrométrico (0.5 — 0.8 pm) y ultrafino (0.2 — 0.5 pm) [Gille 2002].
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Fig 2.15 Prediccion segun Gille et al. [Gille 2000, Gille 2002], de la dureza alcanzada

utilizando un polvo de tamafio de grano medio de 0.1 ym (0.33 pym en FSSS).

En la Fig 2.16 se presentan los valores de dureza en funciéon de la temperatura
obtenidos por Gille et al. [Gille 2002] para carburos cementados WC-10Co finos,
submicrométricos y ultrafinos. Puede observarse una reduccion de la dureza con el
incremento de la temperatura desde practicamente temperatura ambiente, en
contradiccion con los expuesto por Westbrook et al. [Westbrook 1967]. Esta variaciéon de
la dureza con la temperatura no es lineal en todo el rango de temperaturas, sino que se

podria ajustar a tramos lineales cuya pendiente aumenta al incrementar la temperatura.
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A partir de los 620-700 °C las pérdidas de dureza con la temperatura resultan mucho

mas acusadas, en concordancia con los resultados de Altmeyar et al. [Altmeyar 1961].

Los grados submicrométricos y ultrafinos muestra una tendencia similar a la obtenidas
para carburos con tamafios de alrededor de 1 um, lo que hace que estos grados sigan
presentando un mejor comportamiento a altas temperaturas. Esto resulta de gran
interés, en su aplicacién en operaciones de fresado y taladrado de aceros, donde se

alcanzan elevadas temperaturas [Dreyer 1997, Kammermeier 2000].

2500

0.2-0.5 um

!

2000

\\Q 0.5-0.8 um
3 \ ‘ 0.8-1.3um ‘
2 1500 \\\ N
© \\
N
(0]
5 \
a N

1000

\
A

0

W

0 200 400 600 800 1000

Temperatura (°C)

Fig 2.16 Evolucién de la dureza HV3 con la temperatura de carburos cementados WC-10Co

con distinto tamafio de grano [Gille 2002].

® Tenacidad a fractura

La tenacidad a fractura es un parametro del material histéricamente utilizado en
herramientas de metal duro para su control de calidad, evaluacion y comparaciéon de
materiales. Se trata de una caracteristica fundamental en el disefio de herramientas de
metal duro destinadas a conformado y mecanizado de metales, debido al alto riesgo de
fractura fragil del material en este tipo de aplicaciones [Torres 2001].

La tenacidad a fractura es una medida de la resistencia del material a la propagacion de
grietas. El procedimiento general de medida de la tenacidad a fractura requiere de
muestras con entalla y prefisuradas, sobre las que se aplica una carga que provoque el
crecimiento de las grietas midiendo el avance de dichas grietas. La tenacidad a fractura
no es una propiedad intrinseca del material, es decir, depende, ademas de la técnica de
prefisuracién, y del estado de aplicacion de las tensiones (modo de carga), de la

geometria de la muestra. Por esta razon, la tenacidad a fractura es habitualmente
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designada como K¢, referida a la tenacidad a fractura en condiciones de deformacién
plana (o factor de intensidad de tensiones critico) y puede ser estimada segun la
Ec. [2.5].

KlC :Y'OF\ ma [25]

Donde Of es la tensién requerida para propagar una grieta interior de longitud 2a., a. es
longitud de grieta critica, Y es un factor geométrico que depende del tipo de carga
aplicada y de la geometria de la muestra, y Kc es la tenacidad a fractura en unidades
de Pa-m*? [Exner 1996, Kim 2002].

El ensayo de tenacidad a fractura en carburos cementados no se realiza habitualmente
de acuerdo con lo establecidos en la hormativa de ensayos inglesa o americana, debido
a la dificultad de originar la prefigura inicial por fatiga. Esta prefisuracion resulta
complicada debido a que las tensiones requeridas para la iniciacion de la prefisura estan
préximas al factor de intensidad de tensiones critico (Kic) [Pickens 1978]. Todo ello ha
inducido a desarrollar nuevos métodos de determinacion de la tenacidad a fractura, pero
ninguno de ellos ha resultado de interés para implantarse en el control de calidad
industrial, debido a las dimensiones de las probetas, a la rigidez del equipamiento
requerido, o a los sofisticados métodos de medida de apertura de grieta. Ejemplos de
trabajos pioneros en la determinacion de la tenacidad a fractura en carburos
cementados son los desarrollados por Kenny [Kenny 1971], Exner et al. [Exner 1974],
Lueth [Lueth 1974] e Inglestrdom y Nordberg [Inglestrém 1974].

La aplicacion de la Mecéanica de fractura elastico lineal a la evaluacion de la tenacidad
da fractura de materiales fragiles ha permitido la introduccién de diversas metodologias
que implican diferentes técnicas de prefisuracion, geometrias de las probetas y
configuracion de las grietas SEPB, SENB, SEVNB CNB, IF, CT, etc [Pickens 1978,
James 1990, Lizuka 1991, Sakai 1993, Getting 1996, Kubler 1997, Pancheri 1998]. Los
valores de K¢ (factor de intensidad de tensiones critico) son mas utilizados que los de
G\c (tasa de liberacién de energia critica), debido a que en este Ultimo interviene tanto el
modulo de elasticidad del material, E, como su coeficiente de Poisson, v. Ambos

parametros se relacionan mediante la Ec. [2.6] [Peters1979].

2
2 1-v
Gic = ch'? [2.6]
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Algunos de los métodos propuestos [Exner 1974, Pickens 1978, James 1990] presentan
uno de los siguientes problemas: Dafio térmico en el borde de la entalla, radio de la
entalla demasiado grande para satisfacer la condicion de deformacién plana o aparicion
de una zona deformada plasticamente dificil de eliminar. Estos factores externos
introducen cierta incertidumbre en la propagacion de grieta, y en consecuencia en la
tenacidad a fractura. Otros métodos resultan complejos y caros, tanto por el
equipamiento requerido como por el tamafio y complejidad de disefio de las probetas, a
la vez que requieren condiciones de ensayo muy controladas, por lo que resultan poco
adecuados para el control de calidad a nivel industria [Getting 1996, Kiibler 1997,
Pancheri 1998].

El método Palmqvist [Palmqvist 1957] da una medida de la tenacidad superficial para
materiales fragiles, y se emplea para la evaluacion de la tenacidad de carburos
cementados [Exner 1978, Schubert 1998]. El ensayo proporciona una medida de la
resistencia del material al agrietamiento por indentacion, llamada también resistencia

Palmqvist, que viene dada por la Ec. [2.7].

W =P/L [2.7]

Donde W es el parametro de resistencia a la propagacién de grietas superficiales
(N/mm), P es la carga aplicada por el indentador Vickers (N) y L es la longitud total de
las grietas que se forman en los bordes de la huella de indentacion (mm). En la Fig 2.17
se muestra una representacion esquematica de las grietas tipo Palmqvist, que son las
formadas en carburos cementados con contenidos en cobalto superiores al 5 wt.%
[Shetty 1986].

Fig 2.17 Geometria de grietas Palmquvist.
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Segun los modelos de grietas Palmgvist la tenacidad a fractura, Kic, es proporcional a
(HW)1’2, donde H es la dureza del material y W es el parametro de resistencia a la
propagacion de grietas superficiales [Shetty 1985, Niihara 1983]. Modelos basados en
grietas semiradiales [Anstis 1981, Laugier 1885], donde Kc resulta proporcional a
(P/c)3/2 (siendo c la suma de a y I) son, a menudo, utilizados para estimar la tenacidad a
fractura de carburos cementados. Estos Ultimos, ideados para materiales fragiles,
sobreestiman el valor de tenacidad al aumentar el contenido en Co [Laugier 1887].

La tenacidad a fractura obtenida por indentacion es extremadamente sensible al estado
de tensiones superficial, por lo que resulta fundamental establecer una adecuada
secuencia de preparacion superficial para asegurar la reproducibilidad de las medidas
[Exner 1969, Schubert 1998]. Con este fin, Exner et al. [Exner 1969] propuso una etapa
final de recocido a 800-1000 °C para eliminar las tensiones inducidas en la preparacion.
Trabajos posteriores [Schubert 1998, Torres 2001, Sanchez 2005] aconsejan una
preparacién superficial cuidadosa con largos tiempos de lapeado y pulido para minimizar
la tensiones de compresién que pudieran inducir a error en las medidas. En general, los
modelos de tenacidad a fractura por indentacion, tanto los basados en grietas Palmquvist
como en grietas radiales, proporcionan valores de tenacidad superiores a los obtenidos
por otros métodos, y sélo en el caso de carburos cementados de bajo 0 medio contenido
en Co (inferior o igual al 10-12 wt.%) y/o elevada dureza, los métodos de determinacion
de la tenacidad por indentacion resultan adecuados. Asi, las diferencias entre los
valores de tenacidad obtenidos por indentacién y mediante métodos convencionales se
reducen al disminuir la tenacidad del material, es decir, al disminuir el contenido en Co y
disminuir el tamafio de los carburos. Segun estudios comparativos de tenacidad en
metal duro, la aproximacion de Shetty et al. [Shetty 1986] proporciona la mejor
estimacion de tenacidad de los modelos de indentacion disponibles [Torres 2001,

Soleimanpour 2012].

Es bien conocido, que la tenacidad a fractura Kic de los carburos cementados aumenta
al aumentar la fraccion volumétrica de la fase ligante, el tamafio medio de los carburos y
el recorrido libre medio del ligante, mientras que se reduce al aumentar la contiglidad
de los carburos. La evolucion de la tenacidad a fractura en funcién del tamafio de grano

del WC para distintos contenidos en Co se muestra en la Fig 2.18.

Ambos efectos, contenido en Co y tamafio de grano, quedan recogidos al representar la
tenacidad a fractura en funcién del recorrido libre medio de Co, tal y como se muestra
en la Fig 2.19. La relacion lineal entre Kic y dco, esta en concordancia con modelos
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tedricos que atribuyen la mayor parte de la energia de fractura del composite a la

deformacion plastica y desgarro de la fase ligante [Sigl 1988, Ravichandran 1994].

El contenido en C, cuando se aleja del estequiométrico, también afecta a la tenacidad a
fractura del metal duro. Niveles deficientes de C, suficientes para producir la aparicion
de fase n, reducen drasticamente la tenacidad a fractura del material [Wei 2012b],
mientras que un exceso C, precipitado como grafito, también reduce la tenacidad a
fractura, pero el efecto es mucho menor que el producido por los carburos secundarios
[Wei 2012b, Liu 2015]. Esta menor influencia en la tenacidad es atribuida al aumento del
tamafio de grano de los carburos y a la mejora de distribucion de fases, debido al
incremento de la fluidez del ligante por el exceso de carbono [Upadhyaya 1998].
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Fig 2.18 Tenacidad a fractura en funcion del tamafio de grano del WC para distintos

contenidos en Co [Fang 2005].
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Fig 2.19 Tenacidad a fractura en funcién del recorrido libre medio de Co [Fang 2005].
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La tenacidad a fractura presenta una relacion inversa con la dureza, aunque, como se
observa en la Fig 2.20, la relacion entre ambas propiedades no es lineal, sino que la

dependencia se reduce en el rango de altas durezas [Fang 2005].

Schubert et al. [Schubert 1998] analizaron la relaciéon dureza-tenacidad de una amplia
variedad de grados submicrométricos, ultrafinos en base a ensayos de tenacidad por
indentacion. Segun este estudio, la mayor variacion de tenacidad se produce para
valores bajos de dureza, alrededor de los 1600 HV3p, ya que para valores altos, sobre
los 2000 HV30, aparece un valor limitante, correspondiente a la tenacidad de la interfase

WC/WC (7 MN-m#3).
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Fig 2.20 Relacién dureza y tenacidad a fractura de grados convencionales (tamafio de grano
del WC > 1 pm) [Fang 2005].

La creencia de que los grados finos, presentan una mejor relacion dureza-tenacidad
para una dureza dada, por la posibilidad de aumentar el contenido de ligante, no es una
relacién tan simple, y solo en el rango de altas durezas, aumentar el contenido de
ligante conduce a una reduccion de la contigiiidad y en consecuencia una mejora de la

relaciéon dureza-tenacidad [Schubert 1998]. Otros factores a tener en cuenta son:

- La cantidad de inhibidor para mantener el grano fino que tiene un efecto fragilizante,
por precipitacion o por segregacion.

- El efecto de los inhibidores limitando los procesos de reagrupamiento de particulas en
los primeros estados de sinterizacion, e impidiendo la homogenizacién en la isoterma de

sinterizacion.

- La fragilizacion del ligante por reduccién de su recorrido medio libre, debido a la

limitacion de la longitud de deslizamiento de las dislocaciones.
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En este sentido, tal y como se observa en la Fig 2.21, los polvos WC-Co nanométricos
constituyen una auténtica promesa en cuanto a la mejora de propiedades, abriendo
nuevas perspectivas en la obtencién de carburos cementados con dureza y tenacidad
mejoradas [Schubert 1998, Kim 2001, Gille 2002].
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Fig 2.21 Efecto del tamafio de grano en relacién dureza-tenacidad [Kim 2001].
® Resistencia transversal a la fractura (TRS)

La resistencia transversal a la fractura es la propiedad de resistencia maxima que se
usa en la industria del metal duro. La TRS es una combinacion de resistencia a
cizalladura, a compresion y a traccion, y es usada como medida de tenacidad a fractura
de los carburos cementados sinterizados, imprescindible para el control de calidad. Se
calcula como la tensién de rotura del material cuando la carga se aplica en la centro de

la muestra, equidistante de los dos apoyos.

En los carburos no se realizan otros ensayos de resistencia convencionales, ya que
resulta inevitable la presencia de defectos en la estructura o en la superficie que actian
como concentradores de tensiones cuando se aplica la carga. El valor de la carga de
rotura del ensayo de resistencia transversal a la fractura es generalmente mayor que la
que la tension de rotura para la misma concentracién de defectos o tensién en la
superficie de la pieza [Upadhyaya 1998]. Asi, la TRS es una funcion de ambas, de la
resistencia intrinseca del material y de la naturaleza y distribucion de defectos en su
estructura. Los defectos estructurales comunes en los carburos cementados,
inclusiones, crecimiento anémalo de grano, segregaciones de WC y las lagunas de Co,
tienen un gran efecto en la TRS, provocando pérdidas de TRS del 5 a 7% [Moyle 1989].
Muchos autores sefialan que la TRS disminuye al aumentar la fraccion de carburos

[Upadhyaya 1998], sin embargo, existe controversia al respecto. Gurland [Gurland 1988]
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encontré un aumento de la resistencia a fractura transversal al aumentar del contenido
en cobalto, hasta un maximo sobre el 20+5% en masa de Co, a partir del cual se
produce una disminucién. El mayor o menor contenido en C causa precipitados de
grafito o terceras fases que afectan a la resistencia mecanica de los carburos
cementados [Liu 2015]. Gurland [Gurland 1954] estudié la influencia del contenido en C
en la dureza y TRS de aleaciones con un 16% en Co, observando un maximo
correspondiente al contenido de C estequiométrico. El efecto del exceso o déficit de C
no esta totalmente claro. Algunos autores [Suzuki 1966, Liu 2015] afirman que la
deficiencia de C, es decir, la presencia de fase n, tiene un efecto mas pronunciado en la
pérdida de TRS que el exceso de C, mientras para otros [Kreimer 1965], el exceso o
defecto de carbono tiene un efecto similar en la reduccién de TRS. Lardner [Lardner
1978] encontr6 que la TRS se mantiene invariable, para contenidos inferiores al 0.5
vol.% de C y fase n.

Los estudios sobre el efecto del contenido en C en la composicion del ligante y las
propiedades mecéanicas de carburos cementados dentro de la regidén bifasica WC+Co
son muy numerosos, sin embargo, hay cierta disparidad en los resultados referidos al
efecto del C en la TRS. Segun Suzuki et al. [Suzuki 1966] la TRS aumenta al aumentar
el contenido en C dentro de la regiéon de bifasica del sistema WC-Co, mientras que
Kubota et al. [Kubota 1965] y Rodiger [Rodiger 1971] muestran resultados contrarios.
Exner y Gurland [Exner 1970] encontraron que la TRS de carburos cementados en la
region WC+Co, aumenta al aumentar el contenido en C en grados de metal duro con
tamafio de grano fino, mientras que disminuye en grados con tamafio de grano grueso.
Kibel y Lux [Kubel 1984] y Aronsson y Pastor [Aronsson 1986] publicaron datos
referidos comportamiento en servicio de herramientas de corte de carburos cementados,
gue revelaban una notable superioridad de las herramientas con composicion sub-
estequiométricas, proxima al campo de existencia de la fase n. En la Fig 2.22 se
muestran los valores de TRS en funcién del contenido en C, obtenidos por Upadhyaya
et al. [Upadhyaya 2001].

Puede observarse que la TRS presenta un maximo en la region WC+Co en condiciones
ligeramente sub-estequiométricas, mientras que en las regiones de tres fases, WC-Co-n

y WC-Co-C, se produce una caida brusca de la resistencia.

La resistencia transversal a fractura también depende del tamafio de grano del WC.
Algunos autores han estudiado este efecto, pero los resultados obtenidos no permiten
establecer una relacion simple ni unidireccional.
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Fig 2.22 Efecto del contenido en carbono en la resistencia transversal a la fractura de
carburos cementados WC-6Co [Upadhyaya 2001].

Segun Exner [Exner 1970] y August et al. [August 1984] al reducirse el tamafio de grano
la TRS aumenta hasta un cierto valor, a partir del cual disminuye al disminuir el tamafio
de grano, por lo que los valores maximos de TRS corresponden a grados con tamafio
de grano intermedio. Sin embargo, Gille et al. [Gille 2002] encontraron un aumento de la
TRS al disminuir el tamafio de grano del WC al rango submicrométrico y ultrafino, tal y

como se muestra en la Fig 2.23.
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Fig 2.23 TRS de carburos cementados con tamafo de grano fino (0.8 = 1.3 ym),
submicrométrico (0.5 — 0.8 ym) y ultrafino (0.2 — 0.5 ym) [Gille 2002].

Fang et al. [Fang 2005] analizaron la relacion de la TRS con otras propiedades, como
dureza y tenacidad a fractura, utilizando datos experimentales correspondientes grados
de metal duro con diferente contenido en Co (5-30%) y tamafios de grano de
0.5 a 3 um. Segun este estudio la resistencia transversal a fractura de los carburos

cementados WC-Co esta directamente relacionada con propiedades intrinsecas del
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material, en ausencia de porosidad. Siendo los aspectos mas relevantes: Por un lado, la
divergencia obtenida entre TRS y tenacidad, lo que cuestiona el uso de la TRS como
medida de tenacidad a fractura, y por otro, la compleja relaciéon existente entre TRS y
dureza. En la Fig 2.24 se muestra la correlacién entre TRS y dureza, para valores de
dureza entre los 800 y los 1500 HV.
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Fig 2.24 Correlacion entre TRS y dureza en el rango 800<HV<1500 [Fang 2005].

Puede observarse un primer tramo donde la TRS aumenta al aumentar la dureza, hasta
un valor maximo situado aproximadamente para 1300 HV (kg/mmz), a partir del cual
disminuye. Los valores de TRS obtenidos por Fang et al. [Fang 2005] para valores de
dureza superiores a los 1500 HV son muy elevados, pero presentan gran variabilidad
por lo que no se llega a establece una tendencia clara. Esta compleja dependencia de la
TRS con la dureza, corrobora las observacidon previas de Exner [Exner 1970] y
August et al. [August 1984], y el aumento de TRS de los grados submicrométricos y
ultrafinos obtenido por Gille et al. [Gille 2002]. Este aumento simultaneo de dureza y
TRS de los carburos cementados con tamafio de grano submicrométrico y ultrafino
Fig 2.25, pone de manifiesto la notoria superioridad de estos grados, asociada, como ya
se ha comentado, no soélo a la disminucion del tamafio de grano del WC, sino también a
las tecnologias de produccion que disminuyen la cantidad y tamafio de los defectos de

iniciacion de grietas (poros, inclusiones y microgrietas) en el material sinterizado.

En este sentido, técnicas como el secado en spray, y principalmente el sinter-HIP son
las responsables del incremento de resistencia a la fractura observado en estas
calidades [Gille 2002, Sanchez 2005].
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Fig 2.25 Combinacion dureza-TRS de los carburos cementados submicrométricos y

ultrafinos, en relacién con los convencionales [Gille 2002].
2.2.1.2. Modelos de correlaciéon microestructura-propiedades

Atendiendo a la gran influencia de la microestructura en las propiedades de los carburos
cementados, han sido muchos los esfuerzos por desarrollar modelos teéricos y
empiricos que relacionen microestructura y propiedades. En este apartado se revisan
algunos de los modelos de dureza y tenacidad a fractura propuestos hasta la fecha. Sin
embargo debe mencionarse la no disponibilidad de modelos tedricos o empiricos de
resistencia transversal a la fractura.

® Dureza

En el caso de la dureza, la mayoria de los modelos antiguos presentan dos términos
relacionados con la contribucion de la fase WC y de la fase Co, de modo que la dureza
del composite viene dada en funcién de la dureza de las fases constitutivas. La dureza
in situ del WC y del Co se suele obtener mediante la relaciéon de Hall Petch, Ec. [2.8],
donde Ho es la dureza de un monocristal y k es una constante o factor de
proporcionalidad.

H=H0+Ld [2.8]

A

El modelo de dureza mas ampliamente aceptado es el modelo de Lee y Gurland
[Lee 1978] basado en la hipétesis del esqueleto de carburos, y donde la dureza se
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relaciona con parametros microestructurales como la longitud interceptada por cada

constituyente y la contigiiidad de los carburos, segun la Ec. [2.9]

Hc =Hwc-Myc-C+Heo{1- Vi) [2.9]

Donde Hwc es la dureza del carburo y Heo es la dureza de la matriz, que son a su vez
funcion del tamafio de grano del WC, dwc, y del recorrido libre medio del Co, dco, de

acuerdo con las siguientes relaciones empiricas, Ecs. [2.10], [2.11].

Hwe =1382 +23.1.d Y2 (kg/mm?) [2.10]
Heo =304 +12.7-dgo M2 (kg/mm?) [2.11]

Este modelo presenta buena concordancia con los resultados experimentales en
carburos cementados con valores contigiliidad, C, en el rango 0.2-0.8, correspondientes
a valores de dureza entre los 1000 y los 1700 HV [Lee 1978, Warren 1983].

Segun Chatfield [Chatfield 1986], se puede obtener el mismo grado de correlacién con
resultados experimentales utilizando un modelo més sencillo, en el que sdlo intervienen

la dureza de las fases constituyentes y las fracciones volumétricas, segun la Ec. [2.12].

=]
He =[VW70+ VQ] [2.12]
Hwc Heo

Donde la dureza de las fases individuales, Hwc y Hco, S€ asume que siguen una relacion
del tipo Hall-Petch, Ec. [2.8]. Para la previsién de la dureza del WC los parametros Ho y
k propuestos por Chatfield coinciden con los establecidos por Lee y Gurland, Ec.[2.10],
mientras que la relacion propuesta para la obtencion de la dureza del Co viene dada por
la Ec. [2.13].

Heo = 377 +1.45:dg, M2 (kg/mm?) [2.13]

Gille et al. [Gille 1999] en base al modelo de Chatfield [Chatfield 1986] establecié un
modelo de prediccion, donde no intervienen parametros microestructurales de dificil
medida, como la contigliidad o el recorrido libre medio del Co. Para fracciones
volumétricas de Co, Vo, de 0.104 (6 wt.%Co) a 0.376 (25 wt.%Co), puede asumirse que
(Hwc/Hwm)-Vm es menor que 1, por lo que la expresion de dureza de Chatfield [Chatfield
1986], Ec. [2.12], puede expresarse segun la Ec. [2.14]:
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H
Hc =Hwc _HWC'[TWC - ]'VCO [2.14]
Co

El ajuste de valores de dureza experimentales de mas un centenar de grados de metal
duro, con contenido en Co del 6 al 25%, y tamafios de grano, dwc de 0.1 a 8 um, llevo a
Gille et al. [Gille 2000] a plantear una nueva relacién dureza-tamafio de grano del WC

segun una ley potencial de exponente proximo a -0.2, segin la Ec. [2.15].

HVag = He = f o -ty = 1824(1— 1.65-Veq +o.92-v§0)dg{,’(-3194 [2.15]

La representacion de los valores de dureza experimentales en funcién de inversa de la
raiz cuadrada del tamafio de grano, en el rango de composiciones y tamafios de grano
analizados, muestra claramente que la dependencia de la dureza de los carburos
cementados con el tamafio de grano del WC no sigue una relacion del tipo Hall Petch,
tal y como se observar en la Fig 2.26.
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Fig 2.26 Dureza HV3, en funcién de la inversa de la raiz cuadrada del tamafio de grano para
distintos contenidos en Co [Gille 2000].

El ajuste de los valores de dureza segin la ley potencial propuesta por Gille et al.
[Gille 2000], Ec. [2.15] presenta un factor de correlacion R’= 0.9872, tal y como se
observa en la Fig 2.27.

Una expresion alternativa para la dureza del metal duro, basada en una funcion
semiempirica no lineal del tamafio de grano del WC, dwc, y del recorrido libre medio del
Co, dco, fue propuesta por Makhele-Lekala et al. [Makhele-Lekala 2001], Ec. [2.16].

HC :ql_'_qz.(ﬂ\:;c.dgg [216]
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Donde o, son constantes, con valores de 1/4 y -1/2, para asy a4, respectivamente.
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Fig 2.27 Relacién de la dureza HV30 con el tamafio de grano del WC, dwc, y la fraccién

volumétrica de Co, Vco, para 120 grados de metal duro.

En base a consideraciones microscépicas, Nabarro et al. [Nabarro 2001] propusieron un
modelo de prediccion de dureza, fundamentado en el apilamiento de dislocaciones en el
Co por la presencia de granos de WC. Segun esta consideracion, la fluencia plastica se
produce en las intercaras WC/WC debido a la concentracion de tensiones formada por
el apilamiento de dislocaciones en la fase Co. Asi, la dureza de los carburos

cementados puede ser predecirse segun la Ec. [2.17].

1/2
Hc = 41004 22.3 _beo | 4| 1130 2.17]
dWC

Engqvist et al. [Engqvist 2002] plantearon un nuevo modelo de dureza que asume la
presencia de Co entre los granos de WC [Exner 1996], cuyas propiedades difieren
notablemente de las del Co en masa [Sigl 1988, Exner 1996]. Segin Enggqvist et al.
[Engquvist 2002], la dureza de los carburos cementados, Hc, depende directamente de la
resistencia a la deformacion del ligante, que se incrementa con el confinamiento del
ligante entre los granos de WC duros y cae exponencialmente hasta las propiedades del
Co en masa al aumentar de espesor (dco elevados). De acuerdo con este modelo, la
dureza del composite puede obtenerse en funcion del tamafio de grano del WC, dwc y

de la fraccién volumétrica, segin las Ecs. [2.18], [2.19], [2.20].

~dcolk
He =(Hwc —Heo f& 90" +Hco [2.18]
Ve [2.19]
deo = dyyer—Co
Co =HYwC 1-Veo

41



Panorama cientifico

2680 [2.20]

N 2.1+ dWC

Donde k es un factor que representa el grado de endurecimiento y se determina

HWC =693 +

empiricamente (0.35), y Hco, €s la dureza del Co. La modificacién de la relacion de Hall-
Petch propuesta en este modelo para el célculo de la dureza del WC policristalino,
Ec. [2.20], permite una buena estimacion para tamafios de grano del WC de 0.25 a

5 um, tal y como se muestra en la Fig 2.28.

—e— Calculada via Engqvist 2002

3000 - . Calculada via Lee 1978
< 2800 f F
I /
= 2600 /
3 F d=0.25 pm
1] .
= 2400 | d=0.6 pm
O 7
8 2200 gy
© L d=2pm -~ 7
B 2000 P
3 [ d=5um _—
a oo [N

o
1600 T | - | - | -
1600 1800 2000 2200 2400 2600

Dureza medida (HV)

Fig 2.28 Dureza del WC policristalino medida y calculada. Comparacién del modelo de Lee y

Gurland [Lee 1978] con la modificacion planteada por Engqvist [Engqvist 2002].

Este modelo presenta buena concordancia con los datos experimentales, con errores
inferiores al 15% en un amplio rango de composiciones, en el intervalo de durezas de
los 800 a los 2400 HV. Debe mencionarse que el valor de dureza de la fase Co
empleado en el modelo de Engqvist [Engqvist 2002], muy superior a los valores tipicos
del Co en masa [Lee 1978], es la dureza in situ de esta fase en el composite, obtenida
mediante nanoindentacién [Engqvist 2000a]. Esta técnica se ha convertido en una
potente herramienta para la determinacion de propiedades mecanicas de film delgados
y materiales multifase [Fischer-Cripps 2004]. La posibilidad de obtener propiedades in
situ de las fases constituyentes de los carburos cementados, resulta de especial interés
para la formulaciéon de nuevos modelos mecanicos. Hasta la fecha, son pocos los datos
disponibles de dureza del WC y del Co en carburos cementados, y estan referidos a
grados gruesos, donde los modelos anteriores presentan un buen comportamiento
[Gee 1996, Enggvist 2000a].

Xu et al. [Xu 2004] propuso una modificacion del modelo de dureza de Lee y Gurland
[Lee 1978] basado en la determinacion de los factores de constriccion de ambas fases
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mediante modelizacion con elementos finitos. Los valores de dureza del WC y del Co
utiizados en esta modelizacion son los valores medidos in situ mediante
nanoindentacion. Seglin este modelo, la dureza de los carburos cementados se puede
obtener a partir de la dureza de las fases constitutivas, las fracciones volumétricas y la
contiguidad, segun la Ec. [2.21].

Hc =1.205-H we-Myc: C+0.9-Heo {1- Viye-C) [2.21]

La comparacién de los valores obtenidos por este modelo en relacién con los del
modelo de Lee y Gurland [Lee 1978] y los resultados experimentales, demuestra que el
modelo de dureza modificado de Xu et al. [Xu 2004] estima mejor la dureza de los

carburos cementados, como puede comprobarse en la Fig 2.29.
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Fig 2.29 Comparacion de la dureza calculada por el modelo de dureza modificado [Xu 2004] y

la calculada por el modelo de Lee y Gurland [Lee 1978].

Roebuck [Roebuck 2006] encontrd que un ajuste logaritmico, usado en trabajos previos
[Richter 1999], presentaba mejores resultados que los ajustes segun la relaciéon de Hall-
Petch. Las expresiones empiricas obtenidas segun el ajuste logaritmico, para las
composiciones del 6%Co y 10%Co, vienen dadas por las Ecs. [2.22] y [2.23],

respectivamente.

HV30 =Hc =1538 +742-|Oglodwc [2.22]
HV30 = HC =1391 +598- |OglodWC [2-23]

En la Fig 2.30 se presentan los valores de dureza dados por el modelo logaritmico de
Roebuck [Roebuck 2006] en comparacion con la relaciéon de Hall-Petch, y otros

modelos.
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Puede observarse una notable divergencia en los valores de dureza dados por los
distintos modelos para tamafios grano fino y grueso. En el rango de tamafios
intermedios, todos los modelos se ajustan razonablemente a los resultados
experimentales, mientras que en los dos extremos, tamafios de grano del WC fino y

grueso, el modelo logaritmico de Roebuck [Roebuck 2006] presenta una mejor

correlacion.
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Fig 2.30 Extrapolacion de diferentes modelos de dureza de carburos cementados:
a) 6 wt.%Co, b) 10 wt.%Co [Roebuck 2006].

Cha et al. [Cha 2008] han propuesto un modelo analitico para predecir la dureza de
carburos cementados ultrafinos, donde se asume que la carga aplicada al composite se
transmite del WC al Co, existiendo un gradiente de tensiones en la fase ligante. En este
nuevo modelo, la fase ligante se divide en dos tipos de regiones de diferente tamafio,
considerando que son las regiones mas estrechas las que estan sometidas tensiones
mas elevadas y asumiendo que la fluencia del Co se produce cuando la tensién
tangencial en los bordes de dos regiones de ligante se sobrepasa la tension de
cizalladura critica del Co. Bajo estas hipdtesis, la relacion entre el tamafio de grano del

WC y la dureza del composite viene dada por la Ec. [2.24].

2.7 291.7

0.006 d%c [2.24]

—_— +(1-2-v} 1+\0.062+ 00
0062 +d% :

Segun los autores, la relacion es valida para carburos cementados con tamafio de grano

del WC de 300 nm a 5 um. Como puede observarse en la Fig 2.31, para tamafios de

grano del WC superiores a 1 um, los valores que predice el modelo son similares a los
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descritos por la relacion de Hall-Petch mientras que para tamafios de grano mas finos
de un valor critico (~200 nm), el modelo no predice un aumento de la dureza con la
reduccion del tamafio de grano del WC. No obstante, puede observarse una buena
prediccion de la dureza de carburos cementados con tamafio de grano en el rango

submicrométrico y ultrafino (300-1000 nm).
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Fig 2.31 Correlacién de la dureza experimental de carburos submicrométricos y ultrafinos y

con los valores obtenidos por el modelo de Cha [Cha 2008] y la relacion de Hall-Petch.
= Tenacidad a fractura

En la mayoria de los modelos disponibles son modelos teéricos asociados a la tasa de
liberacion de energia critica, Gic, que se relaciona con el factor de intensidad de
tensiones critico (Kic, tenacidad a fractura en deformacion plana) a través del médulo
elastico y el coeficiente de Poisson, segun la Ec. [2.6]. Pickens y Gurland [Pickens 1978]
sugirieron que Gic es linealmente proporcional al recorrido medio libre de Co, dco, Y el

limite elastico, c,, como se refleja en la Ec. [2.25].
G|C zG)\Gy [225]

Donde o es un coeficiente y oy es el limite elastico del composite in situ, obtenido a
partir del valor de dureza, H, (oy = H/3). Sigl and Fischmeister [Sigl 1988] presentaron un
modelo mas elaborado para la prediccion de la tenacidad a fractura, basado en la
modelizacién de la tasa liberacién de energia de cuatro posibles rutas de propagacién
de grieta (carburo, ligante, interfases carburo/carburo, interfases ligante/carburo).

Ravichandran et al. [Ravichandran 1994] propusieron un modelo mas complejo, donde
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la tasa de liberacion de energia critica se obtenia a partir de la suma de las energias de

fractura de la fase carburo y la resistencia a la fractura de la fase ligante.

El primer modelo semiempirico de tenacidad a fractura en base a parametros
microestructurales fue el propuesto por Bolton et al. [Bolton 1982]. Segun este modelo la
tenacidad puede predecirse a partir del porcentaje en volumen de ligante, %Vco, €l
tamario medio del WC, dwc, el recorrido medio libre del Co, dco, Yy la contigtiidad entre

los carburos, C, segln la Ec. [2.26].

Kic =3.907 +0.325%V ¢, +2.389-d ¢ —0.878 8.8, +2.065-C [2.26]

Estudios posteriores de Tolochin et al. [Tolochin 2008] han demostrado que el modelo
de Bolton et al. no es adecuado para carburos cementados ultrafinos con alto contenido
en Co sinterizados en fase sdlida, ya que las predicciones subestiman la tenacidad a
fractura en mas de un 25%. Estas discrepancias estan asociadas al recorrido tortuoso
de las grietas debido a la denominada mesoestructura de estos materiales.

Kim [Kim 2002] propuso un modelo empirico, donde la tenacidad se relaciona,
exclusivamente con el tamafio promedio del WC, dwec, Y la contigliidad entre carburos,
C, segun la Ec. [2.27]. Donde ai, a2 y as son coeficientes obtenidos del ajuste de datos
experimentales. Los resultados del ajuste obtenidos para diversos grados de metal duro
con tamafio de grano 0.9 um <dwc< 7 um y contigiidad 0.7 um <C< 0.9 um se reflejan
en la Ec. [2.28].

a .
Kic = ag.y, dwc + €2+ ag 2.27]
Kic =5.59- [dwe + %_8_98 2.28]

En la Fig 2.32 se observa la buena correlacion de esta relacion empirica Ec. [2.26], que
permite estimar valores de tenacidad con mucho menor error que otros modelos teéricos

mas complejos.
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Fig 2.32 Comparacién de la tenacidad calculada mediante la relacién empirica de Kim

[Kim 2002] y otros modelos con la tenacidad medida experimentalmente.

2.2.2.  Comportamiento tribolégico

La propiedad mas importante de los carburos cementados es su elevada resistencia al
desgaste, siendo ésta la principal razén para la seleccion de estos materiales en un gran
numero de aplicaciones. Es por ello, que la optimizacion de la resistencia al desgaste
para cada aplicacién particular es la principal consideracion en el desarrollo de los
carburos cementados. Los ensayos de desgaste dan informacion del comportamiento
tribolégico de los materiales bajo condiciones controladas, pero con la seleccién
adecuada de la tipologia de ensayo de acuerdo con las acciones triboldgicas reales, sus
resultados permiten conocer los mecanismos de desgaste involucrados y predecir su
comportamiento en servicio [Gee 2007]. En este aspecto, resulta destacable la
importante mejora en el resistencia a desgaste obtenida con la reduccién del tamafio de

grano del WC en los sinterizados, tal y como se expone a continuacion.

® Desgaste por abrasion

Numerosos estudios han demostrado que la resistencia al desgaste abrasivo de los
carburos cementados, en correlacion con la dureza, aumenta al disminuir el tamafio de
grano del WC (siempre que el tamafio del abrasivo sea superior al tamafio de grano de
los carburos) y al disminuir el contenido en Co [Jia 1996, Gant 2001, Allen 2001, Gant
2005, Shipway 2005]. Gant y Gee [Gant 2001] analizaron el efecto del contenido en Co
en el desgaste por abrasion en seco, identificando diferencias en los mecanismos de
desgaste entre grupos de alto y bajo contenido en Co. Segun estos autores, la velocidad
de desgaste de carburos cementado con contenidos entre el 6 y el 9 wt.% esta

gobernada por el desgaste de la fase dura, mientras que en grados con mas Co, el
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desgaste esta dominado por la abrasion o “ploughing” del Co junto con la fractura y

posible re-embebido de los granos de WC.

Allen et al. [Allen 2001] analizaron el comportamiento a desgaste de un amplio rango de

carburos cementados en condiciones de abrasion por tercer cuerpo. En la Fig 2.33 se

muestra la reduccion en la tasa de desgaste obtenida por disminucién del contenido en

Co y por la reduccién del tamafio de grano del WC, cuyo efecto resulta mas significativo.
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Fig 2.33 Efecto del tamafio de grano en la tasa de desgaste por abrasion [Allen 2001].

Puede apreciarse un cambio en la relacion entre el tamafio de grano y la tasa de

desgaste para tamafios de grano por debajo de 1 um. Esta transicion queda patente en

la Fig 2.34, donde se representa la resistencia a la abrasion en funcion del recorrido

medio libre del Co y la dureza.
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Fig 2.34 Resistencia a la abrasién de diferentes carburos cementados: a) Efecto del

recorrido medio libre de Co, b) Efecto de la dureza [Allen 2001].

Resulta evidente el aumento de la sensibilidad de la resistencia al desgaste abrasivo

con el recorrido medio libre de Co a partir del grado estandar, de forma que al reducir el

recorrido medio de Co de 0.4 a 0.15 um la resistencia a la abrasién aumenta unas 16
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veces. Esta transicion se produce a partir de los 1600 HV3p, donde incrementos de
dureza del 25% suponen incrementos de la resistencia a la abrasion superiores al
100%.

Segun Allen et al. [Allen 2001] este incremento exponencial de la resistencia al
desgaste, se debe al aumento de la resistencia del ligante, por reduccion de su recorrido
medio libre, lo que dificulta su deformacion y extraccion. Estos autores observaron
importantes diferencias en mecanismos de desgaste de los grados ultrafinos, que
mostraban evidencias de deformacién plastica del composite, en oposicion a la
respuesta fragil encontrada en los grados mas gruesos.

Estudios posteriores de Gant et al [Gant 2005] y Gee et al. [Gee 2007], basados en
ensayos de abrasién segun la ASTM G65 y la ASTM B611, confirmaron el menor
desgaste por abrasién de los grados ultrafinos, tal y como se muestra en la Fig 2.35. En
contraste con lo expuesto por Allen et al. [Allen 2001], estos autores no observaron

evidencias de deformacién plastica en los materiales ultrafinos.

Fig 2.35 Superficie de desgaste de carburos cementado WC-10Co tras ensayo de abrasion
con rueda de acero, utilizando silice como abrasivo (modificada ASTM G65): a) grado
grueso, b) grado ultrafino [Gant 2005].

Segun las observaciones de numerosos autores [Larsen-Base 1986, Herr 2001,
Gant 2005, Gee 2007], el desgaste por abrasion se produce mediante los siguientes
mecanismos: deformacion plastica y formacion de surcos “grooving” (Fig 2.36a),
extrusion y eliminacién del Co, fractura y fragmentacién de los granos de WC
(Fig 2.36b), re-embebido de los fragmentos (Fig 2.36c) y formacién de grietas
subsuperficiales con arranque de material a diferente escala (Fig 2.36d).

49



Panorama cientifico

El volumen de desgaste por abrasion esta relacionado con dureza del material segin la
Ec. [2.29] [Gee 1999, Gant 2005, Gee 2007].

V=AeBH '2.29]

Donde V es el volumen de desgaste, H es la dureza del material y, A y B con constantes
del ajuste. Gee et al. [Gee 1999] obtuvo un buen ajuste del volumen de desgaste por
abrasion segun la ASTM B611 con la dureza, para valores de dureza superiores a los

1000 HV3o, tal y como se muestra en la Fig 2.37.

Fig 2.36 Mecanismos de desgaste por abrasion (ASTM B611) en distintos grados de metal
duro: a) formacion de surcos “grooving”, b) dafno por fractura y fragmentacion, c) re-
embebido de fragmentos, d) formacion de grietas subsuperficiales [Gee 1999].

50



Panorama cientifico

c ~
© 1 ® e N ®  Puntos experimertales
7} -~ Ajuste
g ..
S L4 ‘V'o
£ o %
S e

£ °$
23 .
o = .
: RN
5 N

0013 e
3 i [
s -
‘o ¢ T T T T T T r
o 600 800 1000 1200 1400 1600 1800 2000 2200
Dureza (HV 3)

Fig 2.37 Variacion del volumen de desgaste con la dureza para un amplio rango de carburos
cementados ensayados segln la ASTM B611. Ajuste segun la Ec. [2.29] [Gee 1999].

® Desgaste por deslizamiento

El desgaste de carburos cementados en condiciones de deslizamiento, es un fenémeno
complejo, dificil de relacionar con una caracteristica o propiedad Unica del material
[Jia 1997]. Estudios en operaciones de mecanizado realizados por Masuda et al.
[Masuda 1993] revelaron que: a) la tasa de desgaste disminuia al reducir el contenido
en Co; b) el desgaste disminuia al aumentar del tamafio de grano, a pesar de la
reduccion de dureza de la herramienta. Este efecto del tamafio de grano opuesto al
obtenido en ensayos de abrasion, indujo a pensar que el desgaste abrasivo no era el
mecanismo fundamental de desgaste en aplicaciones de corte y mecanizado. Jia y
Fischer [Jia 1997] analizaron el desgaste por deslizamiento de un amplio rango de
carburos cementados con tamafios de grano del WC de 2.5 um a 0.8 um. Segun estos
autores [Jia 1997], el desgaste por deslizamiento ocurre a muy pequefia escala, sin
evidencias de fractura o deformacion plastica de los carburos. Sus resultados mostraron
que la resistencia al desgaste por deslizamiento de carburos cementados
convencionales estaba relacionada de manera compleja con el contenido en Co, el
tamafo de grano del WC y la dureza del composite, de modo que, en consonancia con
los resultados de Masuda et al. [Masuda 1993], la reduccion del tamafio de grano del
W(C producia una disminucion de la resistencia al desgaste, a pesar del incremento de

dureza.

Estudios posteriores de desgaste por deslizamiento revelaron una clara dependencia
entre la dureza y la resistencia al desgaste, de forma que aumentos de dureza iban
acompafiados generalmente de disminuciones en el desgaste de la herramienta
[Quercia 2001, Engqvist 2000c]. Una buena correlacion entre el desgaste de la

herramienta y el recorrido medio libre de Co y entre el desgaste y la resistencia a
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compresion del composite en operaciones de corte y mecanizado, fue obtenida por
Sheikh-ahmad [Sheikh-ahmad 1999], observandose asi que el mecanismo de desgaste
controlante en estas operaciones era la eliminacién del ligante por deformacion plastica
y por microabrasion.

El efecto del contenido en Co en el desgaste por deslizamiento fue analizado por
Pirso et al. [Pirso 2004] y Saito et al. [Saito 2006] entre otros, quienes encontraron un
aumento del desgaste con el incremento del contenido en Co, asociado a la pérdida de

dureza, tal y como se muestra en la Fig 2.38.
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Fig 2.38 Desgaste por deslizamiento de carburos cementados (distancia de deslizamiento
ded4 Km y carga de contacto de 40 N), a) Pérdida de volumen en funcion del contenido

en Co, b) Relacién entre la tasa de desgaste y la dureza del material.

El aumento de la resistencia al desgaste por deslizamiento por reduccién del tamafio de
grano ha sido demostrado recientemente por Bonny et al. [Bonny 2009], quienes
analizaron el efecto de la adicion de CrsC,/VC en el comportamiento a friccion y
desgaste de carburos cementados WC-10Co. Como se observa en la Fig 2.39 existe
una clara correlacion entre el volumen de desgaste y el tamafio de grano del WC y el

recorrido medio libre de Co.

La relacion inversa existente entre el volumen de desgaste y la dureza del material, en
consonancia con Gee et al. [Gee 2001, Gee 2007], Pirso et al. [Pirso 2004], y
Saito et al. [Saito 2006], pone de manifiesto el importante peso de la adhesion y

microabrasion en el desgaste por deslizamiento.
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Fig 2.39 Volumen de desgaste y tasa de desgaste de carburos cementados WC-10Co con y

sin adicién de Cr3C,/VC, en funcién de, a) el tamafio de grano del WC y el recorrido

medio libre de Co, b) la dureza HV,o y HV3, [Bonny 2009].

Los mecanismos de desgaste por deslizamiento descritos por la mayoria de los autores
[Sheikh-Ahmad 1999, Pirso 2004, Pirso 2001, Saito 2006, Bonny 2009] son: eliminacién

del ligante por deformacion plastica y microabrasion, y fractura, fragmentacién y

extraccion de los granos de WC por fractura intergranular, tal y como se observa en la

Fig 2.40.

Fig 2.40 Superficie de desgaste de un carburo cementado WC-20Co tras deslizamiento 8 Km

con una carga de contacto de 180 N [Pirso 2004].

En condiciones de deslizamiento mas severas (cargas de contacto y velocidades de

deslizamiento elevadas), Engqvist et al. [Engqvist 2000c] observaron la formacién de

una tribocapa constituida por WC, Co, WOz y CoWOs,, tal y como se muestra en la

Fig 2.41. La formacién de tribocapa con alto contenido en oxigeno, ha sido observada

posteriormente por Bonny et al. [Bonny 2009, Bonny 2010], quienes constataron,

mediante TEM, la presencia de nanoparticulas de CoWO4en los residuos de desgaste.
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Fig 2.41 Desgaste por deslizamiento de un grado grueso WC-6Co, a) vista superficial, b)

seccion transversal donde se observa la tribocapa formada [Engqvist 2000c].

Los ensayos de rayado por miltiples pasadas, considerados como ensayos de
deslizamiento o de abrasion, segin autores, también revelan un claro efecto de la
reduccion del tamafio de grano en la mejora de la resistencia al desgaste, debido al
aumento de dureza [Almond 1986, Gee 2001, Gee 2007]. Resultados similares han sido
obtenidos por de Ndlovu et al. [Ndlovu 2007] y Sun et al. [Sun 2010] en ensayos
nanorayado multiple, tal y como se refleja en la Fig 2.42 [Sun 2010].
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NUmero de pasadas de rayado

Fig 2.42 Pérdida de volumen por nanorayado de un grado submicrométrico y otro ultrafino,

en funcién del nimero de pasadas [Sun 2010].

El arranque o extraccién de carburos es mucho mas significativo en los carburos
cementados con mayor tamafio de grano, lo que se debe a la menor resistencia a la
deformacidn plastica del ligante que facilita su extraccion, dejando sin anclaje los granos
de WC [Gee 2001,Sun 2010]. Los fenomenos fractura y fragmentacion de los granos de
WC son también mas acusados en estos grados, mientras que en los grados mas finos
prevalecen los mecanismos de deformacién plastica del composite “ploughing” [Gee
2007, Ndlovu 2007, Sun 2010], como se observa en la Fig 2.43.
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Fig 2.43 Superficie de dos carburos cementados tras rayado simple a carga elevada:

a) grado grueso b) grado ultrafino [Almond 1986].

El analisis de las huellas de rayado multiple revela la formacién de un film rico en Co
gue contiene re-embebidos fragmentos de WC, como se observa en la Fig 2.44. Durante
el rayado, el indentador deforma plasticamente el composite produciendo la fractura y
fragmentacion de los granos de WC, que son eliminados y/o re-embebidos, bien por
introduccion de los fragmentos en la estructura en sucesivas pasadas, o bien por la

extrusién del Co que penetra en los granos fragmentados [Gee 2001].
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a) b)
Fig 2.44 Superficie de rayado de un grado grueso WC-20Co tras rayado multiple; a) vista

general, b) detalle de la capa formada con fragmentos re-embebidos [Gee 2001].
® Desgaste por erosion

El desgaste por erosién depende de diferentes factores, como la dureza y tamafio del
agente erosivo, velocidad y angulo impacto, etc. El efecto de estos factores ha sido
estudiado por diversos autores, pero las transiciones entre modos de dafio encontradas,
hacen dificil establecer relaciones directas con el volumen o tasa de desgaste. El
tamafo del agente erosivo, es el Unico factor que tiene un efecto claro, siempre y
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cuando sea superior a la escala microestructural, de modo que al aumentar el tamafio
del erosivo, se aumenta la energia del impacto y en consecuencia el dafio o perdida de
material [Beste 2001]. Feng y Ball [Feng 1998] observaron que el aumento de dureza
del erosivo aumentaba el dafio por fractura de carburos cementados, pero no el
volumen de desgaste, que aumentaba con erosivos mas blandos. Anand and Conrad
[Anand 1987] establecieron que el comportamiento a erosién de carburos cementados
podia cambia de régimen fragil, caracterizado por maxima erosién a un angulo de

incidencia 90°, a régimen ductil con maxima erosion a bajos angulos de incidencia.

El efecto del tamafio de grano del WC y del contenido en Co en la resistencia al
desgaste por erosion de carburos cementados, fue analizado por Allen et al.
[Allen 2001], quienes encontraron un claro incremento de la tasa de desgaste al
aumentar el tamafio de grano y el contenido en Co, tal y como se observa en la
Fig 2.45a. La relacion entre el tamafio de grano y la tasa de desgaste por erosion varia
para tamafios de grano por debajo de 1 pum, lo que se observa claramente en la

Fig 2.45b donde se representa la resistencia al desgaste en funcién de la dureza del

material.
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Fig 2.45 a) Efecto del tamafio de grano en la tasa de desgaste por erosién, b) efecto de la

dureza en laresistencia al desgaste por erosion [Allen 2001].

Puede observarse un aumento de la sensibilidad de la resistencia al desgaste con la
dureza en el rango de altas dureza, de modo que en grados ultrafinos aumentos de
dureza de alrededor del 25% permiten duplicar la resistencia al desgaste. Segun
Allen et al. [Allen 2001] las diferencias en resistencia al desgaste se deben a diferencias
en mecanismos de desgaste, tal y como se observa en la Fig 2.46, donde se muestran
las superficies de erosion, tras un uUnico impacto, de un grado ultrafino y un grado

grueso.
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Fig 2.46 Huella de erosién tras un impacto con silice de 100-125 pym a 60 m/s:

a) grado grueso, b) grado ultrafino [Allen 2001].

En el material ultrafino, donde el impacto ataca alrededor de 100 carburos, el desgaste
se produce por deformacion, fractura y arranque de pequefias fracciones de composite,
sin evidencias de perdida inicial de Co, mientras que en el grado grueso el impacto
produce la deformacién y fractura, junto con la extrusiéon y eliminacion preferencial del
ligante, lo que facilita la extraccion de los carburos que quedan descubiertos. Estas
diferencias son consistentes con los resultados de Anand and Conrad [Anand 1988].

La superioridad de los grados ultrafinos, en términos de resistencia al desgaste erosivo
ha sido constataba posteriormente por Gee et al. [Gee 2003, Gee 2005, Gee 2007],
quienes revelaron que la pérdida de material se produce secuencialmente mediante la
deformacién y eliminacién del ligante, seguida de la deformacion plastica, fractura,
fragmentacion y extraccién de los granos de WC. Estos autores [Gee 2003, Gee 2005],
en contraste con Allen [Allen 2001], no encontraron evidencias de deformacion plastica
del composite en grados ultrafinos, por lo que concluyendo con que la fractura y
extracciéon de granos es el principal mecanismo de desgaste con independencia de la

escala microestructural.

2.3. Carburos cementados obtenidos a partir de polvos ultrafinos y
nanocristalinos

2.3.1. Fabricacion de polvos de WC y mezclas WC-Co ultrafinas y

nanocristalinas.

Los beneficios obtenidos al reducir del tamafio de grano del WC y las excepcionales
propiedades asociadas a los materiales nanocristalinos, sitian a los carburos

cementados con tamafio de grano nanoescala como materiales de excelente potencial

57



Panorama cientifico

en cuanto a la mejora de propiedades se refiere. Las enormes expectativas planteadas
en torno a los carburos cementados nanocristalinos han focalizado la investigacion en
este campo, lo que ha propiciado el rapido desarrollo de las tecnologias de obtencién de
polvos de WC y mezclas WC-Co nanocristalinas. Son numerosas las técnicas que han
permitido desarrollar polvos nanocristalinos, aunque s6lo un nimero reducido han sido
probadas a nivel industrial. En este apartado, se exponen algunas de estas tecnologias
comparandolas con los métodos de fabricacion convencionales, incluyendo

consideraciones econdmicas, caracteristicas del polvo y capacidad de produccion.

2.3.1.1. Rutade fabricacidon convencional y carburizacion rapida.

Las principales fuentes del mineral de wolframio son la wolframita (Fe, Mn) WO, y la
esquelita CaWO,. Los paises mayoritariamente productores son: China, la antigua
Union Soviética, Corea del Sur, Australia, Birmania y Canadad [EPMA 1995]. La ruta
convencional de obtencion del WC a partir de estos minerales se presenta en la Fig 2.47
[EPMA 1995].

’ Wolframita concentrada

l NaOH
’ Disociacién alcalina ‘
Na,WO0, . x H,O ‘
’ % l“ 2 MgCl,, Na,S
lm‘ Eliminacién impurezas
CaCl,
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’ Disociacion CaWwoO, ‘

I

’ H,WO,. X H,0

‘ NH,OH

|

Disolucion, evaporacion
’ cristalizacion (NH,);0W1,0,,-5H,0

Fig 2.47 Método cléasico de produccién de Parawolframiato aménico (APT).

El mineral se muele hasta obtenerse un polvo fino que después se oxida, este polvo se
diluye con sosa cdaustica para obtener una solucion de wolframiato de sodio y se
separan los residuos. Después, se purifica la solucién eliminando impurezas de otros

metales por medios quimicos. El wolframiato de sodio se hace reaccionar con una
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solucién organica inmiscible en agua y luego con una solucién acuosa de amonio,
donde cristaliza el denominado “parawolframiato de amonio” ((NH4)10W12041.5H20), que
se calcina para obtener WOs3. Este trioxido se reduce en atmésferas de metano y/o
hidrégeno y se carburiza entre 1200 y 1400 °C en presencia de carbono o en
atmosferas de metano, dando como producto final el WC. Esta ruta tradicional permite
obtener calidades de WC de diversos tamafios, incluso ultrafinos, modificando
condiciones y adecuando variables del proceso: oOxidos precursores, tiempo y

temperatura de reduccion, y la historia de carburizacion [Schubert 1995].

Para la produccion de polvo de WC de tamafio ultrafino se emplea ruta de carburizacién
rapida, RCR (Rapid carburization reaction). EI método consiste, en la obtencién de &cido
wolfrdmico, u 6xidos azul o amarillo de wolframio a partir del parawolframiato de amonio.
Con la fraccion mas fina de estos precursores se produce WO3 que, posteriormente es
reducido con H; en condiciones extremadamente secas y a una temperatura de 700 °C.
El wolframio asi obtenido, es de tamafio nhanométrico (20-50 nm) y se aglomera por
medio de fuerzas intergranulares e interparticulares [Schubert 1995], por lo que se
requiere una etapa de molienda para romper aglomerados y disminuir los contactos
metal-metal, evitando asi engrosamiento de los granos durante la carburizacion
posterior. En estas etapas, la presencia de Cr3C, (inhibidor de crecimiento de grano)
ayuda a que los granos de W no se aglomeren [Schubert 1995]. La carburizacion del W
se realiza entre los 1200 y 1450 °C para restringir el crecimiento de particula mientras
se produce la transicion W =WC . Schubert [Schubert 1995] midi6 el area superficial
especifica BET del WC producido por RCR, encontrando un valor maximo de 4.5 m2/g,
correspondiente a un tamafio de grano entre 50 y 150 nm, que resulta el limite inherente

al procesado convencional.
2.3.1.2. Molienda de alta energia y mecanosintesis

La molienda de alta energia es uno de los métodos mas directos para la produccién de
polvos WC de tamafio nanométrico [Ma 1997, Zhang 2003, Liu 2006, Zhang 2008]. Es la
técnica mas versatil para la obtencion de materiales nanoestructurados, ademas de
destacar por su simplicidad y bajos costes de equipamiento [Suryanarayana 2001]. Sin
embargo, el proceso presenta baja eficiencia por su alto consumo energético y los
largos tiempos de procesado, ademas de los altos niveles de contaminacion del
producto, que representan el principal problema de esta técnica [Ma 1997, Zhang 2003,
Liu 2006]. La molienda de alta energia, utilizando molinos de atriccion [Fecht 1992] o

planetarios [Fecht 1990] ha permitido obtener polvos de WC y mezclas WC-Co de
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tamafio de grano nanométrico. Dependiendo de la energia del proceso, suelen ser
habituales tiempos de molienda superiores a las 100 horas para reducir el tamafio de
grano del WC a 10-20 nm [Porat 1996].

La optimizacién de condiciones y parametros de operacion ha permitido obtener polvos
de WC y WC-Co de tamafio de grano nanométrico, en tiempos de operacién
relativamente cortos, a la vez que se minimizan los problemas de contaminacion con la
utilizacion de elementos de molienda de WC-Co, seleccion adecuada del medio de
molienda, y con el uso de atmdsferas inertes [Zhang 2003, Sun 2003, Zhang 2008].
Zhang et al. [Zhang 2003, Zhang 2008], obtuvieron mezclas WC-Co con un tamafio de
cristalito de WC de 10 nm, después de tan solo 10 horas de molienda en molino
planetario a 250 rpm, con una relacibn masa de bolas polvo 20:1. Sun et al. [Sun 2003]
y Shen et al. [Shen 2004] obtuvieron mezclas nanocristalinas WC-10Co0-0.8VC-0.2Cr3C,
con tamafio de grano del WC de 25 nm, en tan solo 32 min, utilizando una proceso de
molienda de bolas de alta energia con velocidad de rotacién variable y repeticién de
ciclos (400 rpm x 3 min + 600 rpm X 7 min + 400 rpm x 2 min + 600 rpm X 4 min). En la
Fig 2.48 se muestra la evolucion del tamafio de grano del WC con el tiempo de
molienda, junto con la imagen TEM de la mezcla tras 32 horas de proceso. Butler et al.
[Butler 2007] mediante molino planetario dual fabricaron polvos de WC y mezclas
WC-Co nanocristalinas con alta eficiencia, consiguiendo tamarfos de grano del WC de

10-20 nm en tan solo 10 horas.

Tamafio de grano (nm)

Tiempo de molienda (min)

a) b)
Fig 2.48 a) Evolucion del tamafio de grano con el tiempo de molienda, b) Imagen TEM de la
mezcla WC-10Co0-0.8VC-0.2Cr3C, tras 32 minutos de molienda [Sun 2003].

La diferencia de este molino con el planetario convencional, es la presencia de dos

motores independientes, lo que permite seleccionar la relacion 6ptima entre la velocidad
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de rotacion y la de revolucion, alcanzando aceleraciones 60 veces superiores a la
gravedad.

Durante la molienda de alta energia, la reduccion del tamafio de grano del WC va
acompafiada de una importante deformacion de la red cristalina. En general, en la
molienda de bolas, la reducciéon del tamafio de grano se produce por conminucion,
aniquilacion y recombinacién de dislocaciones formando bordes de grano de angulo
bajo que separan granos individuales [Zhang 2003]. En la molienda de alta energia, los
continuos impactos producen un proceso repetido de deformacion, fractura y soldadura
en frio, y las diferencias de deformacion causan diferentes defectos estructurales. Estos
defectos introducidos en la estructura durante la molienda de alta energia han sido
estudiados por algunos autores [Zhang 2003]. Zhang et al. [Zhang 2003] confirmaron
mediante DRX y HRTEM la severa deformacion interna introducida en el WC y la
transformacion del cobalto, desde la estructura cubica a la hexagonal, por
transformacién alotrdpica, inducida mecéanicamente. En la Fig 2.49 se muestra el
andlisis mediante HRTEM de una particula de WC, donde se aprecia la existencia de
gran cantidad de bordes de grano de angulo alto y zonas amorfas de hasta varios

nanémetros.

1
0.28nm=—/=
WC(0001)

Fig 2.49 Imagen de HTREM de una particula de WC con su patrén de difraccién de electrones
y distintos detalles representativos de los defectos introducidos en la molienda de alta
energia [Zhang 2003].
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En el borde de la particula de WC junto con bordes redondeados aparecen bordes
rectos correspondientes a planos del tipo (1010). Estos bordes rectos provienen de

fenémenos de fractura a través del plano prismatico (1010), que es uno de los
principales planos de deslizamiento y de fractura. También aparecen zonas con elevada
distorsién de red (B, C) asociadas a una alta densidad de dislocaciones, con predominio

de las dislocaciones con vector de Burgers 1/3 [12 10].

La molienda de alta energia a temperaturas criogénicas ha sido objeto de numerosos
estudios, aunque los resultados obtenidos no representan una mejora significativa ni en
reduccion de tamafios ni en los niveles de microdeformacién del material [He 2001,
Back 2005].

La molienda mecanica también se ha utilizado para inducir reacciones quimicas durante
el proceso, en este caso se denomina mecanosintesis 0 sintesis mecanoquimica. El-
Eskandarany et al. [El-Eskandarany 1995, El-Eskandarany 2000a] propusieron un
novedoso proceso de reduccion en estado soélido para obtener WC nanocristalino. La
molienda de alta energia de polvos de WO3, Mg y C, durante 48 h, permitio obtener WC
con tamafio de grano de 7 nm. En el proceso, el Mg actia de reductor del WO3;
oxidandose a MgO, que se elimina de la mezcla mediante una disolucion de HCIl y
H3PO4. Ban et al. [Ban 2002] desarrollaron un proceso de activacion térmica y mecénica
integrada (IMTA) para la fabricacion de mezclas WC-Co nanocristalinas con tamafio de
grano del WC de alrededor de 30 nm, a partir de WO3, CoO y C. El método consta de
una etapa de activacion mecanica, mediante molienda de alta energia de los 6xidos y el
C, en un molino de atriccion a 600 rpm durante 3 h, donde se producia la amortizacién
del C, la reduccion de tamafios de los 6xidos hasta la escala nanométrica y el aumento
del nivel de microdeformacion de red. La etapa de activacion térmica consistia en una
primera fase de reduccion del WO3 por tratamiento térmico a 650 °C durante 2 h en un
mezcla de gases Ha/Ar, donde se obtenia W y una fase intermedia CosW, y un segundo
tratamiento térmico a 1000 °C durante 2 h en atmdsfera de Ar. El material resultante
presentaba un exceso de C libre, que se eliminaba con un tratamiento a 740 °C en una
mezcla de gases CO/CO; (Pco = Pcoz2= 0.5 atm).

Xueming et al. [Xueming 1997] obtuvieron mezclas WC-Co nanocristalinas mediante
molienda en planetario de polvos elementales de W, C y Co. La transformacion total del
sistema se producia tras 100 horas, con un tamafio de cristalito de 10 nm. Este grupo
también obtuvo mezclas WC-Co-VC nanacristalinas adicionando polvo de V a la mezcla

de polvos de W, C, y Co molida 80 h, y prolongando la molienda hasta 100 h. El-
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Eskandarany et al. [El-Eskandarany 2000b] obtuvieron WC nanocristalino de unos
5 nm a partir de polvos elementales de W y C molidos en molino planetario durante
120 h. En estas condiciones la transformacion completa a hcp-WC se producia a las
82 h, con un tamafio de grano del WC de 70-90 nm, que se reducia hasta los 5-7 nm al

prolongar la molienda hasta 120 h.
2.3.1.3. Procesos de fabricacion por spray (SCP)

Los procesos de conversion en spray para la fabricacion de polvos de WC y mezclas
WC-Co nanocristalinas comenzaron a desarrollarse en los noventa, cuando McCandish
patenté (US Patent N. 5352269) este método para la empresa Nanodyne
[McCandish 1994]. En la Fig 2.50 se muestra un esquema del proceso de fabricacion

por Spray.

Solucién acuosa de parawolframiato de
saodio y cloruro de cobalto

Secado por
spray
Precipitacion del

Parawolframiato y cloruro de
cobalto nanométricos

enflujpdeH,y N, yCOy

Reduccién-carburizacion l
CO, entre 700 y 1100 °C

WC-Co nanométrico

Fig 2.50 Esquema del método SCP para producir WC y mezclas WC-Co nanocristalinas.

El proceso consta de tres etapas: la primera es la preparacion de una solucién acuosa
de parawolframiato de amonio con compuestos de cobalto como el cloruro de cobalto, la
segunda es el secado por spray de esta solucion, donde el solvente se evapora
obteniéndose particulas micronizadas de compuestos de W y Co y la tercera es la
reduccion y carburizacién simultaneas a través de una reaccion sélido-gas controlada en
lecho fluidizado. La reduccién se realiza en un flujo de Hz y N2, mientras que la
carburizaciéon se lleva a cabo con un flup de CO y CO; [McCandish 1994,
McCandish 1996]. La diferencia principal respecto al convencional estriba en la
precipitacion de particulas en el liquido dispersante secado por spray, y en la
temperatura de carburizacion, que esta entre los 700 y 1100 °C, en contraste con los

1200 y 1400 °C del método tradicional. Las mezclas asi obtenidas estan formadas por
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particulas micrométricas constituias por granos de WC nanométricos distribuidos en la
matriz de Co, ademds, permite incorporar inhibidores de crecimiento de grano
[Seegopaul 1997]. El rango de tamafio de grano producido con este proceso es de 35 a
100 nm, y se han citado areas superficiales especificas BET de hasta 15 m2/g, gue son
3 0 4 veces superiores a las obtenidas por el método convencional [Zhang 2002,

Seegopaul 1997].

Gao et al. [Gao 1997] propusieron un proceso de fabricacion de WC nanocristalino
(10 nm) basado en la reduccion-carburizacion directa de un precursor de
metawolframato de amonio, mediante calentamiento lento, en una mezcla de H,/CO
(2:1molar). La clave de este método esta en la velocidad de calentamiento que asegure
el equilibrio entre la reduccion y la carburizacion [Gao 1997, Gao 1999]. Kim et al.
[Kim 1997] obtuvieron mezclas WC-Co nanocristalinas, por reduccion termoquimica de
un precursor obtenido por secado en spray de una disolucion de metawolframato
amoénico y nitrato cobalto.

La reduccién se realizaba en Hx (2-8 h) y carburizacion en CO puro (2-5 h) a una
temperatura de 700-800 °C. El exceso de carbono libre presente el material se
eliminaba por calentamiento con una atmosfera de CO/CO, [Kim 1997]. Zhang et al.
[Zhang 1999] fabricaron mezclas WC- 6%Co con tamafio de grano del WC de 20-50 nm
y con superficie especifica (BET) 8.1 mzlg, mediante una variacion del proceso SCP,
basado en la reduccidon termoquimica de sales precursoras no estequiométricas
obtenidas por co-precipitacion de una disolucién de parawolframato amonico y hidroxido
de cobalto. La reduccion se realizaba a 700 °C durante 3 h con flujo de H; y la
carburizacion, también a 700 °C durante 3 h con flujo CO:CO; (90:10). La ruta de
reaccion propuesta por Zhang et al. [Zhang 1999] viene expresada en la Ec. [2.30].

W —Co — WgCogC — W3C03C — WoC —Co—WC —Co [2.30]

Lee et al. y Kim et al. [Lee 1999, Kim 2003] variaron el proceso termoquimico
introduciendo un etapa de molienda mecéanica del polvo secado por spray al que se le
aflade carb6n para favorecer la carburizacion. Los polvos molidos son reducidos y
carburizados por reaccion solido-gas. El proceso también permite la incorporacién de

inhibidores a la mezcla, asegurando su correcta distribucion [Kim 2003].
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2.3.1.4. Sintesis por reaccién en fase vapor (CVS)

Los procesos de sintesis de WC-Co por reaccion en fase vapor se basan en la
reduccion de una sal precursora de wolframio con H; y la carburizacion con un
hidrocarburo gas. Cuando se utiliza cloruro de wolframio como precursor, H, como

reductor y CH4 como fuente de C, se produce la reaccion expresada en la Ec. [2.31].

WClg (@) +Ha(0) + CHa (g) — WC(s)+HCI(g) [2.31]

En las reacciones en fase vapor se crea un vapor supersaturado menos estable
termodinamicamente que el sélido, es decir, que la supersaturacion quimica en la que
estan las moléculas en fase vapor debe ser termodinamicamente favorable la reaccion
guimica para formar la fase condensada [Swihart 2003]. Las reacciones en fase vapor
permiten sintetizar polvos nanométricos de elevada pureza, con buen control del
tamafio, forma y estructura del cristal, asi como de la velocidad de reaccion [Fang 2009].
Son numerosos los estudios de sintesis de polvos de WC nanocristalinos mediante esta
via de preparacion. Los precursores de wolframio més favorables, y, por tanto, mas
utilizados, son el hexacloruro de wolframio (WClg) [Hojo 1978], hexafluoruro wolframio
(WFe) [Fitzsimmons 1995] y el hexacarbonilo de wolframio (W(CO)s) [Kim 2004], debido
a su relativamente baja temperatura de volatilizacion, y su facil reduccién en H; o
descomposicién térmica. Como agentes carburizantes se han utilizado diversos
hidrocarburos, tales como, el propano (C3Hs), acetileno (C2Hz) y metano (CHa), siendo
este Ultimo el mas habitual por su bajo coste, y porque permite un mejor control del
contenido en carbono del producto [Medeiros 2001].

A finales de los setenta, Hojo et al. [Hojo 1978] publicaron la obtencion del WC
nanocristalino por reacciéon en fase vapor del sistema WClg-CH4-H» en reactor tubular
horizontal, poniendo de manifiesto la enorme influencia de la temperatura de reaccion
en el tamafio del polvo de WC. Segun sus resultados, a temperatura por debajo de los
400 °C se obtenian tamafios de particula de unos 40-50 nm, mientras que al utilizar
temperaturas sobre los 1000 °C, los tamafios obtenidos superaban los 80-110 nm. La
carburizaciéon completa a WC, sélo se producia al utilizar exceso de metano y
temperaturas sobre los 1400 °C, condiciones en las que el tamafio del WC estaba muy
lejos del rango nanométrico. Won et al. [Won 1993], utilizando C;H, como agente
carburizante, sélo consiguieron obtener mezclas WC-W,C, con tamafios de particula
entre 100 nm y 1 um. Sus resultados mostraron que el tamafio de particula del producto

aumentaba al aumentar la temperatura de volatilizacion del WClg y al aumentar el flujo
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de Hy. Los resultados publicados Tang et al. [Tang 1995], utilizando propano (CsHsg),
como gas carburizante, mostraron, en consonancia con Hojo et al. [Hojo 1978], la
necesidad de introducir exceso de agente carburizante y de utilizar temperaturas sobre
1400 °C para producir la carburizacién completa. EIl WC obtenido en estas condiciones
contenia un exceso del carbono del 9.2 wt.%, que era posible eliminar con un
tratamiento posterior en H; a 1100 °C durante 1 h. Kim et al. [Kim 2004] analizaron la
sintesis de WC por reacciéon en fase vapor utilizaron hexacarbonilo como precursor y
mondxido de carbono (CO) como gas carburizante. Segin estos autores, la ruta de
reaccion consiste en la descomposicion del hexacarbonilo a W y CO a temperatura
sobre los 150-205 °C, el CO reacciona para formar CO, y C, y el C carburiza el W para
formar WCy.x. El tamafio de grano del WCi.x obtenido fue de menos de 50 nm.

Sohn et al. [Sohn 2007] fueron los primeros en desarrollar un proceso CVS para la
produccioén de polvos WC-Co nanocristalinos, utilizando hexacloruro de wolframio y
cloruro de cobalto como precursores, e hidrégeno y metano como gas reductor y
carburizante, respectivamente. Respecto a trabajos anteriores, estos autores, ademas
de fabricar la mezcla compuesta, proponen un proceso continuo que resulta de gran
interés en su aplicacion a nivel industrial. Sohn el al. [Sohn 2007] determinaron que la
formacion del WC dependia drasticamente de la temperatura de reaccién y de la
concentracién de CHa, de forma que si ambas variables no eran suficientemente altas,
se producia W,C o incluso W, en lugar de WC. Este método, ha permitido obtener
mezclas con tamafio de grano del WC de alrededor de 30 nm, pero con exceso de

carbono, por lo que resulta necesario, un post-tratamiento con H, para reducirlo.

Técnicas de procesado por plasma también se han aplicado a las sintesis de polvos de
WC nanocristalinos [Fukumasa 2003, Tong 2005, Sonh 2010]. Fukumasa et al.
[Fukumasa 2003] utilizaron un arco de plasma por corriente alterna para producir polvos
de WC-Co con una tamafio de grano del WC de 40 nm, partiendo de wolframato de
cobalto y empleando etileno como fuente de carbono. Los procesos de plasma, ademas
de conseguir altas velocidades de procesado, suponen numerosas ventajas, como la
reduccion del tamafio de particula del polvo gracias a las altas temperaturas alcanzadas
y rapidas velocidades de enfriamiento, y la ampliaciéon del rango de reactantes,
incluyendo 6xidos. Recientemente, Ryu et al. [Ryu 2008] y Sonh et al. [Sohn 2010] han
conseguido fabricar WC nanométrico mediante un proceso de CVS asistido por plasma,
en el que utiliza hexacloruro de wolframio y parawolframato de amonio, como
precursores, e hidrégeno y metano como agente reductor y carburizante,

respectivamente. Este método ha permitido obtener WC1.x con tamafio de particula
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inferior a los 30 nm, Fig 2.51a. aunque se incrementa al aumentar la potencia de la

antorcha de plasma y reducir la velocidad de flujo de los gases en el plasma.

Fig 2.51 Imagen TEM de polvos obtenidos por CVS, a) WC1.x sintetizado por CVS asistida por
plasma, b) WC obtenido por tratamiento en Hz a 900 °C durante 5 h [Sonh 2010].

Los autores describen un post- tratamiento en hidrégeno a 900 °C durante 5 h, para
reducir el exceso de carbono del polvo y completar la carburizacion del WC1.x a WC, el
cual incrementa el tamafio de particula del polvo hasta los 100 nm, Fig 2.51b.

2.3.2. Procesado de mezclas WC-Co ultrafinas y nanocristalinas

La fabricacién de los carburos cementados involucra numerosas operaciones en las
cuales casi todos los factores resultan criticos. Un esquema general de la produccion de

de metal duro se muestra en la Fig 2.52.

’ Carburo de Wolframio ‘ | Otros carburos | | Cobalto | ’ Lubricante organico ‘

[ Molienda |—— Granulacion|
I

| Compactaci()nl | Extrusion |
Desparafinado/
Presinterizacion h

Operaciones
Post-sinterizado

Producto final

Fig 2.52 Esquema general de la produccion de carburos cementados.
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Los carburos cementados ultrafinos y, especialmente los nanométricos, son mucho mas
sensibles a los parametros de produccion, por lo que requieren un procesado mas
cuidadoso para minimizar su contaminaciéon, y asegurar un buen control
microestructural, es decir, mantener una microestructura en el material consolidado lo
mas préxima posible a la microestructura original. Asi, para procesar metal duro ultrafino
y nanomeétrico, preservando un tamafio de grano del WC cercano al inicial, evitando
crecimiento anémalo y minimizando porosidad, y otros defectos microestructurales,
resulta necesario, ademas de una seleccién apropiada de materiales y aditivos
inhibidores de crecimiento de grano, un proceso optimizado de molienda, granulacion,
compactacion, y sinterizado, incluyendo el uso de técnicas de consolidacion avanzadas
[Gille 2002, Fang 2009].

2.3.2.1. Molienda

La molienda es un paso fundamental en la produccion de metal duro. Es la etapa inicial
donde se mezclan los polvos de partida, WC, Co, C adicional en caso necesario, otros
carburos inhibidores de crecimiento de grano, y el aglutinante organico, en condiciones
gue aseguren la perfecta distribucion de constituyentes y aditivos. El agente controlador
de proceso o aglutinante organico suele ser una parafina o polietilenglicol (PEG). La
molienda suele llevarse a cabo en un medio liquido para mejorar la dispersion del polvo,
y evitar la subida de temperatura que provoque la reaccion del polvo con el oxigeno de
la atmdsfera [Da Silva 2001]. EI medio de molienda suele ser un liquido organico, como
acetona, hexano, alcohol, etc. Durante la molienda se crean nuevas superficies activas,
mucho mas reactivas con el oxigeno, y aunque estén protegidas por el lubricante,
siempre se produce un incremento del contenido en oxigeno del material, mucho mas
acusado en el caso de polvos nanométricos, o0 moliendas muy energéticas y/o
prolongadas donde se reduce el tamafio a la escala nanométrica. Ademas, tanto el
medio de molienda como el lubricante organico contienen oxigeno y humedad que
reaccionan con el material durante el desparafinado y la presinterizacién. Esta
contaminacion por oxigeno puede minimizarse efectuando la molienda y posterior
secado del polvo en atmésfera inerte. En el caso de polvos ultrafinos y nanomeétricos, el
efecto de la molienda en la microestructura y propiedades finales, es mucho mas
notorio. La molienda de estos grados debe ser lo mas agresiva posible, es decir, utilizar
altas velocidades y medio ultraduro, a fin de asegurar los siguientes aspectos:
[Gille 2001, Carroll 1997, Carroll 1999, Schubert 1995, Ou 2011, Raihanuzzaman
2014b]:

68



Panorama cientifico

- Disminuir las intercaras WC-WC. El polvo tan fino tiende a aglomerarse, y estos
cimulos de granos de WC pueden evitar que el cobalto los moje durante el
sinterizado.

- Distribuir homogéneamente el cobalto para evitar defectos microestructurales

asociados a la falta de mojado.

- Distribuir adecuadamente los aditivos inhibidores de crecimiento de grano para
evitar fendmenos de crecimiento andémalo, y asegurar una buena homogeneidad

microestructural.

Cuando la molienda no cumple alguno de estos tres objetivos los materiales sinterizados

presentan distintos defectos microestructurales:

- Heterogeneidades microestructurales, crecimiento anémalo y microporosidad
asociada a cumulos de granos de WC no mojados por el Co (Fig 2.53a).

- Porosidad por falta de mojado del Co, y “poolings” de Co, derivados de cumulos
de cobalto producto de una mala dispersion en la molienda, o bien son poros que
han sido llenados por el Co (Fig 2.53b).

- Crecimiento andomalo de grano al no lograrse la correcta dispersion de los
inhibidores (Fig 2.53c).

a) b) c)
Fig 2.53 Defectos asociados a una molienda deficiente: a) aglomeraciéon de granos de WC

[Gille2001]; b) porosidad y “pooling” de Co [Carroll 1997]; c) crecimiento anémalo
[Kim 1998].

Para llevar a cabo esta agresiva molienda, se ha encontrado que los molinos mas
efectivos son el molino planetario y el molino de atriccion, pues son los que mayor
energia imprimen a la mezcla [Da Silva 2001]. En el caso de polvos ultrafinos y
nanométricos, ademas de condiciones agresivas, son recomendables tiempos de
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molienda de 24-72 h, una reduccion de la carga de soélidos hasta del 60 vol.% en el
medio liquido, y una relacion masa de bolas-masa de polvo de 7:1 o 6:1 [Carroll 1997,
Carroll 1999, Ordéfiez 2004, Ou 2011]. El efecto del tamafio de particula del Co en la
efectividad de la molienda fue analizado por Carroll et al. [Carroll 1999] y Ou et al. [Ou
2011], quienes encontraron importantes reducciones en los tiempos de
homogeneizacién cuando el tamafio de particula del Co era similar al de los polvos de
WC utilizados. Resultados mas recientes de Zhao et al. [Zhao 2008] han demostrado
que el polvo nanométrico, dificil de deformar plasticamente, no permite la formacion de
un film de Co alrededor del WC. Estas diferencias en las condiciones de contacto
WC/Co obtenidas al utilizar polvos de Co nanométricos (tamafio de particula
nanometrico) y polvos nanocristalinos con tamafio de particula micrométrico, afectan a
la densificacién, fundamentalmente en procesados como el SPS, que se tratar4 en
apartados posteriores [Zhao 2008].

2.3.2.2. Granulacion

El granulado es el proceso en el que se producen aglomerados de polvo, utilizando
aglutinantes organicos, calor o humedad. La finalidad de esta etapa es facilitar el
prensado, otorgadndole buenas propiedades de fluidez al polvo, reducir el desgaste de la
matriceria y asegurar una densidad uniforme del compacto en verde para disminuir la
distorsion y aumentar la reproducibilidad en el dimensionamiento de las piezas
[EPMA 1995].

La granulacién del polvo de WC-Co se realiza por via tradicional en tambores giratorios,
donde se tienen granulos con forma redondeada pero irregulares y con distribucion de
tamafo es dispersa [Roure 1999] o mediante secado por spray, donde se obtienen
granulos con distinta morfologia (hojuela, ligamentosa, elipsoidal o esférica) en funcién
de la temperatura del gas y la cantidad de liquido presente en la mezcla [German 1985,
EPMA 1995]. En el secado por spray se tiene un mejor control de las variables del
proceso, de modo que es posible producir granulos huecos de forma esférica, que
presentan mejor fluidez, mejor densidad de llenado, y una distribucion homogénea de
tamaros [EPMA 1995].

2.3.2.3. Compactacién

La compactacion del polvo de WC-Co es una parte importante del proceso donde

comienza la densificacion (alcanzandose entre el 40% y el 60% de la densidad final)
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[Roure 1999], permite darle una forma proxima a la final y otorga al compacto
resistencia mecanica. Es dificil obtener compactos en verde con densidades superiores
al 60% de la densidad tedrica, pero es muy importante alcanzar densidades en verde
préximas a este valor, ya para con densidades muy inferiores aumenta la contraccion
durante sinterizacion, lo que dificulta el control dimensional. La compactacion del metal
duro convencional se realiza habitualmente por prensado uniaxial de simple o doble
efecto, utilizando presiones de 50-150 N/mm?, ya que a mayores presiones aparecen
grietas internas [Upadhyaya 1998, Raihanuzzaman 2014a]. El prensado isostatico
conduce a una distribucion de densidades en el compacto mas uniforme, y en
consecuencia mayor uniformidad en las propiedades del material sinterizado, pero a
nivel industrial, solo se utiliza para piezas de gran tamafio y lotes pequefios, ya que
aumenta considerablemente el coste del proceso. Por otro lado, ademas, los polvos
compactados isostaticamente necesitan obligatoriamente un ciclo de presintetizado,
seguido de operaciones de mecanizado antes de la sinterizacion final [Upadhyaya
1998].

Los polvos ultrafinos y nanométricos presentan problemas de compactacion debido a su
mayor area superficial, que hace que se requieran presiones de compactacion
superiores para alcanzar valores de densidades en verde adecuados. Asi, los
compactos presentan un mayor gradiente de densidades, aumentando las
heterogeneidades y los esfuerzos internos [Gille 2002]. El incremento del numero de
contactos entre particulas aumenta la friccién del polvo consigo mismo y con la matriz
de compactacion, lo que provoca una distribucion de densidad anisétropa en el
compacto en verde y consecuentemente en el sinterizado. Esto conlleva, ademas, un
aumento de las presiones de expulsién, mayores esfuerzos internos perjudiciales y
esfuerzos cortantes en la salida del compacto por su recuperacion elastica
[Zenger 1998]. Los problemas de compactacion de estos grados, fundamentales a nivel
industrial, pueden minimizarse con un granulado adecuado [Roure 1999]. El contenido
en lubricante/aglutinante organico (parafinas, polietilenglicoles PEG, etc.) afecta
significativamente a la compactacion, de modo que un aumento de cantidad de
lubricante ayuda a disminuir la friccion entre particulas, pero un exceso puede formar
granulos que obstaculicen la densificacion [Roure 1999]. El contenido en cobalto del
polvo no tiene un efecto importante en la compactacion. En este sentido, Roure et al.
[Roure 1999] obtuvieron valores similares de densidad en verde (53-55%) en polvos de
WC y mezclas con mas de un 20 vol.%Co compactadas a la misma presion.
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2.3.24. Desparafinado

En esta etapa se elimina el ligante organico afiadido a los polvos como lubricante para
facilitar el prensado y dar resistencia al compacto en verde. La técnica usual es la
volatilizacién de la parafina por calentamiento del compacto en atmdésfera de H, o en
vacio. Es muy importante eliminar la parafina completamente sin causar ningin cambio

fisico o quimico dentro del compacto.

En el metal duro, normalmente, se utilizan parafinas de bajo punto de fusiéon 40-50 °C,
cuya descomposiciéon no ocurre, en atmosfera de H, hasta superados los 400 °C. La
eliminacion de esta parafina comienza a los 150 °C, pero se necesitan temperaturas de
entre 250 y 400 °C para su eliminacion completa. Para las mayoria de las parafinas
utilizas, a temperaturas superiores a los 400 °C, es muy probable que se den reacciones
de descomposicion, por lo que la parafina debe de estar totalmente eliminada antes de
alcanzar esta temperatura. En el desparafinado, se producen especies gaseosas que se
eliminan facilmente, CO, H>O, CO; y CH4, pero pueden causar contaminacion por
oxigeno. Este oxigeno puede reducirse facilmente en H; si el flujo es de alta pureza y se
mantiene a temperaturas mas altas. El desparafinado en vacio requiere precauciones
similares, pero en este caso la variable que controla el proceso es la velocidad de
calentamiento, que debe ser suficientemente baja para asegurar la eliminacién total de

la parafina antes de que la temperatura exceda la temperatura de descomposicion.

2.3.2.5. Presinterizacién

La etapa de presinterizado del WC-Co ha sido poco mencionada en la bibliografia,
aunque es una practica habitual a nivel industrial. Esta etapa cumple la funcién de
otorgar al compacto una minima resistencia mecénica que permita su preformado sin
que el compacto se rompa, es decir, su mecanizado hacia la forma casi final de la pieza,
sin exceder un valor resistencia tal que o desgaste innecesariamente la herramienta de
corte y desbaste. La presinterizacion se caracteriza por lentas velocidades de
calentamiento, y por mantenimientos a temperaturas de alrededor del 0.5 Teutcica del
sistema WC-Co. Normalmente, ambos procesos, desparafinado y presinterizacion se

realizan en una Unica etapa [Gille 2001].

Las reacciones quimicas implicadas en la presinterizacion son de gran importancia para
la calidad final del metal duro. La pirdlisis del aglutinante organico (desparafinado), la

decarburacion y re-carburacion del WC, la reduccién y formacion de oxidos, y la
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formacion de metano y/o monodxido y dioxido de carbono, forman parte de estas
reacciones que afectan significativamente al desarrollo microestructural y a las
propiedades finales del material [Markoulides 1997]. En este sentido, los compactos
obtenidos a partir de polvos ultrafinos y nanométricos, aun alcanzando densidades en
verde similares a las de los grados mas gruesos (50%), presentan una mayor superficie
de contacto de las particulas con la atmosfera del horno, por lo muestran mayor
reactividad, resultando mucho mas susceptibles a la decarburaciéon. Normalmente, el
ciclo de presinterizado se realiza en atmdsfera de hidrégeno o en vacio, y dependiendo
de su composicion, el carbono presente abandona el compacto de dos maneras
[Markoulides 1997]: en forma de gas metano, segun la reaccion dada en Ec. [2.32], que
ocurre principalmente entre los 450 y 600 °C, y que presenta un maximo a los 550 °C; y
en forma de mondxido o didxido de carbono, segln la reacciones dadas en las
Ecs. [2.33], [2.34], [2.35], que suceden a temperaturas superiores, principalmente en el
rango de 700 a 800 °C, como consecuencia de la reduccién de oxidos de wolframio y

cobalto.
C+Hp < CHy [2.32]
MO+C «<M+CO [2.33]
CO, +C&2.CO [2.34]
MO+CO <M+CO, [2.35]

Las reacciones que se producen y su contribucion dependen de las condiciones de
operacion: atmésfera, ciclo térmico, composicion del polvo, composicion y cantidad de
lubricante, material de los elementos del horno [Allibert 2001]. Gille et al. [Gille1997]
analizaron la evolucion de la pérdida de masa y gases formados durante el
calentamiento en atmoésfera de Argén. En la Fig 2.54 puede observarse como, por
debajo de los 600 °C, las pérdidas de masa son debidas principalmente a la
evaporacion de H;O, CnHzn:1, mientras que sobre los 700-900 °C, se deben a la
formacion de CO, y CO por reduccion de oxidos de Co y W. Debe mencionarse que en
mezclas con aditivos inhibidores las reacciones de reduccidon se prolongan hasta
temperaturas mas elevadas, debido a la mayor estabilidad de los 6xidos de Cr y V
[Gille 1997].

Cuando la presinterizacién se realiza en H,, Markoulides y Gothelid [Markoulides 1997,
Gothelid 2000] coinciden en que la pérdida de C es mucho mayor en el rango de bajas

temperaturas, es decir, en forma de metano. Esto se debe a que a partir de los 600 °C el

73



Panorama cientifico

Co comienza a difundir y mojar a los granos de WC, cubriéndolos poco a poco al

aumentar la temperatura, lo que evita su contacto directo con la atmoésfera del horno.

Velocidad de
pérdida de

— masa

Pérdida
de masa

M44 (CO,)

Gases
formados

M28 (CO)

250 500 750 1000 1250

Temperatura (°C)

Fig 2.54 Evolucién de la pérdida de masa y gases formados durante el calentamiento de
WC-10Co dopado con VCy Cr3C; [Gille 1997].

Las condiciones de presinterizacién tienen una importancia crucial en el caso de
ultrafinos y nanocristalinos que presentan una aceleracion en la cinética de reaccion,
debido a su mayor area superficial. Ordofiez et al. [Ordéfiez 2004] analizaron el efecto
de la atmosfera de presinterizacién en la microestructura y propiedades de grados
ultrafinos y nanocristalinos, encontrando una acusada decarburacion en H,, atribuida a
la mayor eficiencia del H; en la reduccién de 6xidos de Co y W a baja temperatura. Esta
mayor decarburacion, es debida a la pérdida de carbono adicional a alta temperatura,
debido a la formacion de vapor de H20, que si no es arrastrado adecuadamente actla
reduciendo WC, y/o a la reoxidaciéon posterior del polvo al salir de la atmosfera de

presinterizacion.
2.3.2.6. Sinterizacion

La densificacion del material se produce en el proceso de sinterizado, que
convencionalmente se realiza en fase liquida. El sistema WC-Co forma un liquido
eutéctico sobre los 1320-1370 °C, por lo que las temperatura de sinterizacién utilizadas
en la industria del metal duro son de entre 1350 y 1650 °C, dependiendo de la
composicion. Para una aleacién WC-10Co, la temperatura de sinterizacién habitual es
de 1400 °C, temperatura a la cual la fase liquida formada, Co con WC disuelto, es de un
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15 vol.%. La fase liquida solidifica con un 20-25% de WC en solucion sélida, pero la
solubilidad disminuye con la disminucion de la temperatura, y a temperatura ambiente la
fase ligante contiene menos de un 1% de WC en solucién soélida. En un ciclo de
sinterizacion tipico de metal duro se distinguen 5 etapas (Fig 2.55):

1- Rampa y mantenimiento de desparafinado a los 400-450 °C (si el compacto no ha
sido sometido antes a un ciclo de presinterizado).

2- Rampa de calentamiento.

3- Mantenimiento de reduccion de oxidos alrededor de 1100 °C.

4- Rampa de calentamiento y reduccion de 6xidos.

5- Mantenimiento a temperatura que asegure la formacion fase liquida para densificar.

— —_
n o o
o o o
o o o
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(1x10- mbar)

Temperatura (°C)
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(10 bar) \
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Fig 2.55 Ciclo tipico de sinterizacion del metal duro.

Los procesos de desgasificacion por eliminaciéon de los lubricantes o de contaminantes
introducidos durante el procesado y las reacciones de los gases del horno con el
oxigeno superficial o los éxidos presentes juegan un papel fundamental en los primeros
estados de sinterizacion [Arhenius 1991, Arhenius 1996]. La reduccién de los éxidos se
debe producir a temperaturas bajas, donde la porosidad sea abierta para permitir la
eliminacion de los gases, evitando porosidad asociada a la oclusién de estos gases. Sin
embargo, esta temperatura depende de la composicion, ya que la adicion de inhibidores,
tales como VC y CrsC,, produce un desplazamiento de las reacciones de reduccién de
oxidos hasta los 1000-1100 °C [Gille 1997]. Dado que las reacciones de reduccion de
oxidos llevan asociada pérdidas significativas de carbono, la contaminacién por oxigeno
especialmente acusada en el caso de grados ultrafinos y nanocristalinos, resulta un

aspecto critico en el control del contenido en carbono [Allibert 2001].

Al aumentar la temperatura sinterizaciéon aumenta la densificacién, ya que aumenta la
velocidad de difusion, la mojabilidad del WC por el Co, la solubilidad del WC en el Co, el
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porcentaje de fase liquida y se reduce la viscosidad del liquido. Sin embargo, elevar la
temperatura de sinterizacion conduce a problemas de la distorsion de los compactos, y
el crecimiento de grano, factor critico en el caso de los grados ultrafinos y
nanocristalinos. El tiempo de sinterizacién, depende de temperatura y de la fraccién
volumétrica de fase carburo, aunque en general, tiempos prolongados son
desfavorables ya que causan crecimiento de poros, pérdida preferencial de cobalto, y
engrosamiento microestructural [German 1985]. Por lo tanto, se debe llegar a una
combinacion tiempo-temperatura que optimice la densificacion, evitando la distorsion de
la pieza y minimizando el crecimiento de grano. La velocidad de calentamiento debe ser
lo suficientemente lenta, para asegurar la adecuada de reduccion de oOxidos, y, para
evitar gradientes de temperatura y liquido en el interior del compacto, superada la
temperatura eutéctica (distorsion del compacto). Enfriamientos demasiado répidos
también resultan perjudiciales ya que conduce a la formacion de porosidad de
solidificacion [German 1985] y fase n. En condiciones de poca deficiencia en carbono, la
fase que no estd presente a la temperatura de sinterizacién, se forma durante el
enfriamiento; WC + liquido — WC + n + liquido, pero se puede descomponer en el
posterior enfriamiento; liquido + n — WC + 3, por lo enfriamientos rapidos favorecen y/o
aumentan la cantidad de fase n retenida. [Upadhyaya 1998].

El area superficial de los compactos en verde es extremadamente elevada y aumenta
de forma exponencial a medida que se reduce el tamafio del polvo de partida, por lo que
aumenta la reactividad con la atmdsfera de sinterizacién. Asi, dado que en la mayoria
de las reacciones interviene el carbono, resulta fundamental, especialmente en estos
grados, cuidar la atmoésfera de sinterizacion para asegurar un adecuado contenido en
carbono [Upadhyaya 1998]. A nivel industrial los carburos cementados se sinterizan en
atmdsfera de H; o en vacio. Cuando se emplea atmdsfera de Hy, debido a la acusada
pérdida de carbono experimentada durante el proceso, los compactos son recubiertos
por polvo de grafito formando paquetes multicapa, para generar una atmosfera
carburante. Como desventaja, se forma una pelicula de difusion de grafito. El gradiente
de carbono causa distorsion del compacto a causa de la mayor densidad por una mayor
contraccion en las zonas de bajo contenido en carbono, y la disminucién del punto de
fusién de las zonas de mayor contenido en carbono [Upadhyaya 1998]. La sinterizacion
en H; acentla la decarburacion debido a la reaccion inicial del carbono del compacto
con la atmésfera del horno para dar CH4. En sinterizacion en vacio la decarburacion se
minimiza, aunque aparece otra la problematica adicional, debida a la elevada presion de
vapor del cobalto, que hace que si la temperatura de sinterizacion y la presiéon no se

controlan cuidadosamente, se produce la evaporacion excesiva del cobalto. Es por ello,
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gue resulta necesario utilizar un sistema de presion parcial e inyecciéon de Argén para

minimizar estas pérdidas.

La sinterizacién convencional no permite una eliminacién completa de la porosidad.
Para ello se utiliza la compactacion isostatica en caliente (HIP-Hot isostatic pressing).
Este es un método empleado en la densificacion del metal duro desde principios de los
afios 1970’s [EPMA 1995, Exner 1979], en herramientas de alto valor coste donde el
acabado superficial es un factor critico, por lo que las piezas no deben tener poros, y en
piezas que requieran propiedades mejoradas, para lo que resulta indispensable la
reduccion de la porosidad. Actualmente, el uso de HIP esta ampliamente extendido en
brocas y taladros para mineria, por su mejora en resistencia al desgaste y la reduccion
de dafio en filo prematuro, asi como en la recuperacion de lotes de piezas con excesiva
porosidad. El proceso consiste en someter el compacto a un ciclo de sinterizado normal
para densificar el sistema por encima de un cierto nivel que asegure porosidad cerrada,
para posteriormente, durante el mismo ciclo térmico o en otro ciclo aparte, introducir gas
inerte a alta presion (75-200 MPa), para provocar el cierre total de los poros. En
realidad, a esta técnica se le llama sinter+HIP, ya sea porque la presion se introduce en
el mismo ciclo de sinterizado, o porque el metal duro se sinteriza primero y luego se
somete a HIP en otro ciclo. El cierre de poros y la densidades logradas después de un
ciclo de HIP, depende de la densidad alcanzada en el ciclo de sinterizado, de la presion
y temperatura de ciclo de HIP, y del porcentaje de cobalto en el sistema. La mayor
cinética de densificacion de los polvos ultrafinos y nanocristalinos, aspecto que se
desarrolla en apartados posteriores, hace que la formacion de fase liquida incipiente sea
suficiente para asegurar la ausencia porosidad interconectada, lo que permite reducir la
temperatura y tiempo del ciclo de sinterizacion previo [Liu 1999]. La temperatura tipica
de un ciclo de HIP es de entre 1340 y 1420 °C, dependiendo de la presion aplicada y de
la composicion del material [Upadhyaya 1998, Gille 2000, Wei 2012a].

2.3.3.  Comportamiento durante la sinterizacion

La sinterizacion del metal duro se logra mediante dos fendémenos controlados por la

reduccion de area superficial:
1- La densificacién, donde se remplazan las interfases gas/solido por interfase
sélido/liquido o sélido/solido de mas baja energia.

2- El crecimiento de grano, que disminuye el area superficial de las interfases

sélido/sélido o soélido/liquido, formando interfases prismaticas de mas baja energia.
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La disminucion de la energia de intercaras es la fuerza impulsora de ambos
mecanismos [Schubert 1995]. Esta energia de intercaras en los compactos en verde se
clasifica en [Gille 2001]:

- Energia WC/gas: energia entre los granos de WC y la atmésfera de sinterizado.

- Energia Co/gas: energia entre los granos de Co y la atmésfera de sinterizado.

- Energia WC/Co: energia entre los granos de WC y los de Co.

- Energia WC/WC: energia en las intercaras de los granos de WC.

- Energia Co/Co: energia en las intercaras de los granos de Co.

Al reducirse el tamafio del grano del WC y del Co, aumenta la energia de intercaras, y
por tanto la fuerza impulsora tanto de la densificacion como del crecimiento de grano.

Asi, los polvos finos son mucho mas reactivos y el inicio de la densificacién se desplaza
a temperaturas inferiores [Schubert 1999, Gille 2000], como se observa en la Fig 2.56.
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Fig 2.56 Efecto del tamafio de grano del WC en la velocidad de densificacion y efectos
térmicos (DSC) para una composicion WC-10%Co [Gille 2002].

En general, la temperatura de sinterizacion de un material disminuye a medida que se
reduce el tamafio de particula del polvo, lo que resulta especialmente relevante en el
caso de polvos nanométricos incluyendo mezclas WC-Co nanocristalinas [Fang 2009].
En este sentido, aunque la sinterizacion de carburos cementados es referida
normalmente como un proceso de sinterizacion en fase liquida, en el caso de polvos
ultrafinos y nanocristalinos, la mayoria de los fendbmenos involucrados en la
densificacion, y en el crecimiento de grano tienen lugar en estado sélido, tal y como se

explica a continuacion.
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2.3.3.1. Densificaciéon
= Densificacion en estado soélido

En polvos WC-Co convencionales (tamafio de grano medio) del 60 al 80% de la
densificacion se produce en fase soélida, mientras que en polvos ultrafinos y
nanocristalinos mas del 90% de la densificacion se alcanza antes de la formacion del
liquido [Schubert 1995, Gille 2002, Maheshwari 2007, Fang 2009], lo que sugiere que el
inicio y la cinética de sinterizacién son funcién del tamafio de grano del WC
[Schubert 2000].

La densificacion en estado sélido esta regulada por la conversiéon de las energias de
intercara WC/gas y Col/gas en la energia de intercara WC/Co, 5 veces menor que la
suma de las dos anteriores [Gille 1996, Gille 2002, Petersson 2005]. Por tanto, el
sistema tenderd a disminuir su energia formando intercaras WC/Co. En términos
generales, los mecanismos involucrados en la densificacion en fase soélida son: difusion
entre sdlidos, transporte y reacomodo de particulas, y fluencia del cobalto
[Schubert 1995, Carroll 2001, Gille 2002]. Gille et al. [Gille 1997] propusieron un modelo
de densificacion en estado solido, que se subdivide en dos etapas: la primera
dependiente de variables fisicas y del procesado previo al sinterizado, y la segunda mas
dependiente del tamafio de grano de WC. En este modelo, mostrado en la Fig 2.57, la
fluencia del cobalto depende de la fuerza F de atraccion entre particulas, que depende a
su vez del tamafio de grano del WC (dwc), del recorrido medio libre del cobalto (dco) ¥
de la temperatura (T). De tal forma que la velocidad de densificacion, o velocidad de

contraccion (deg /dt) viene dada por Ec. [2.36]:

deg d E) o [2.36]

Donde o es el esfuerzo entre particulas, y nco es la viscosidad del cobalto, determinada

por la difusion de &tomos a una cierta temperatura (T), segun la Ec. [2.37]:

Qv
-1 ke T [2.37]
Nco keMo

Siendo kg la constante de Boltzmann, y Qv la energia de activaciéon del mecanismo de

difusion.

79



Panorama cientifico

Gille et al. [Gille 2002] correlacionaron las dos etapas de sinterizado en fase soélida con
la diferencia de pendientes encontrada al ajustar la velocidad de densificacion de la fase

matriz (deco/dt) a una curva tipo Arrhenius:

d()
I T—0_ =29V 4 1nc) [2.38]
d | kg T

Donde C es una constante que depende de parametros geométricos y fisicos, como el
tamafio de grano de WC (dwc) y los esfuerzos internos en el compacto (o). Asi, al
representacién T-d (Al/lp)/dt frente a 1/T, Gille et al. [Gille 2002] intentaron demostrar
que la densificacion en estado sdlido puede ser interpretada como un proceso activado
térmicamente con una energia de activacién Qv y una viscosidad efectiva n impulsadas
por el esfuerzo oi. Los ajustes de Arrhenius presentados en la Fig 2.58a demuestran
que a medida que se reduce el tamafio del polvo, se adelanta el inicio de la contraccion
a la vez que se reduce la energia de activacion del proceso (Qv, la pendiente de cada
etapa). Segun Gille et al. [Gille 2002] la primera etapa de densificacion en estado sélido
depende de las condiciones de molienda, aditivos de prensado, condiciones de
granulacion y prensado, atmoésfera y ciclo térmico. La densificacién inicial comienza en
la etapa de compactacion, que facilita el reacomodo por deslizamiento entre particulas,
y transforma las fuerzas de compactacion en fuerzas hidrostaticas que actian como
impulsoras del reacomodo, y se ve claramente beneficiada por el aumento de la energia

de molienda y por el lubricante [Gille 2002], como se observa en la Fig 2.58b.

L
d L(t) -L(t-)

4 LU, g

dt L{t-t) dt

Fig 2.57 Modelo de acercamiento entre particulas por fluenciay difusién del cobalto, arreglo

reticular de la accidn entre particulas externas sobre la central [Gille 2002].

La primera etapa de densificacion en fase soélida se da a temperaturas mayores del
0.5-Tusien (alrededor de los 650 y 710 °C para granos ultrafinos) donde las particulas del
cobalto disperso se comportan como una masa viscosa. El cobalto viscoso se extiende
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sobre la superficie de los granos de WC mediante el mecanismo de mojado. Este
mojado reduce la energia interna y esta conectado con fuerzas microscopicas capilares
de Laplace, actuando sobre la linea frontal entre el WC y el cobalto viscoso. Las fuerzas
capilares reducen la distancia media entre particulas, y el desalineamiento del centro de
gravedad genera un momento que acerca y junta las superficies planas. Ambos
mecanismos, la reduccién de distancia y los momentos entre particulas, densifican por
reacomodo el sistema interno del compacto, WC-poro-Co [Gille 2002, Upadhyaya 2001].
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Fig 2.58 Diferencia entre curvas de Arrhenius para una composicién WC-10%Co a) Efecto del

tamafio de grano del polvo, b) efecto de la molienda y aditivos lubricantes [Gille 2002].

Después de esta etapa de fluencia libre del cobalto, viene un segundo estadio de
densificacion en estado sdlido, cuyos mecanismos microscépicos se ven afectados por
el alto numero de intercaras WC/Co, y por el alivio de tensiones de la microestructura
del cobalto a altas temperaturas. La fluencia del Co por apilamiento de dislocaciones y
difusion de vacantes se intensifica por el incremento de la temperatura, pero disminuye
por la reduccion del desorden de la microestructura. Resultando asi, una mayor
viscosidad, n, y una mayor energia de activacion Qv [Gille 2001, Allibert 2001]. A partir
de los 730 °C, la densificacion se sucede en sub-etapas debidas a fenomenos de
reacomodo en “stick and slip” (pegado y deslizamiento) [Gille 2001]. Las particulas de
WC, y el Co en estado viscoso, se reacomodan y agrupan en pequefios racimos o
“clusters”, tal y como se observa en la Fig 2.59 [German 1985], cuyo tamafio o niumero
de particulas, y en consecuencia su capacidad de reacomodo, aumenta al aumentar la
temperatura. Después de algunos reacomodos localizados, el racimo denso puede
llenar poros circundantes, lo que implica que tras la rapida contraccion (reacomodo) se
produce un proceso de llenado mas ralentizado, hasta que el reacomodo final

comprenda la totalidad del compacto [Gille 2001]. Al aumentar la temperatura, estos
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reacomodos van acompafiados de crecimiento de los granos y formacion de un
esqueleto rigido que dificulta el avance de la densificacién, no obstante, en la etapa final
la mayoria de los poros son eliminados o bien estabilizados por la atmosfera interna
[Upadhyaya 2001].

)@
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Estado inicial Formacion de “Cluster” Crecimiento de “Cluster”

Fig 2.59 Evolucion de los racimos o “clusters” de particulas durante la densificacién por

reacomodo [German 1985].

Laptev et al. [Laptev 2007] cuestionaron el modelo de densificacion en fase soélida de
Gille et al. [Gille 1997], sugiriendo tres estadios de densificacion: el primero hasta los
1050 °C, el segundo de los 1050 °C a los 1200 °C, y el tercero, hasta la formacion de
liquido eutéctico. Las diferencias encontradas en cinética, energia de activacién y
evolucion y estructura de los poros, sugieren la necesidad de una revision mas profunda

de los mecanismos de densificacién en cada una de estas etapas.

A pesar de la no unanimidad en cuanto a etapas y mecanismos de densificacion, el
efecto de la reduccién del tamafio de grano del WC en la cinética de densificacion ha
sido constatado por numerosos autores [Porat 1996, Berger 1997, Aratd6 1998,
Fang 2005, Maheshwari 2007]. En la Fig 2.60 se muestran las velocidades de
contraccion de polvos finos, submicrométricos y nanométricos [Berger 1997].

Puede observarse como al reducirse el tamafio de grano del WC se produce un
desplazamiento a bajas temperaturas del comienzo de la contraccion y del rango de
temperatura de maxima velocidad de contraccién. Segun estos resultados, la mezcla
nanocristalina comienza la contraccion a los 600 °C, y presenta la maxima velocidad de
contraccion entre los 900 °C y los 1200 °C, mientras que los grados submicrométricos y
finos, no comienzan a contraer hasta los 700-800 °C, respectivamente y su region de
contraccion rapida se estrecha y desplaza a los 1200-1300 °C, y 1250-1300 °C,

respectivamente.
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Fig 2.60 Efecto del tamafio de grano del WC en velocidad de contraccion: a) WC-15Co grado
nano, b) WC-15Co grado submicrométrico, c) WC-15Co grado fino [Berger 1997].

Segun Berger [Berger 1997] el maximo de velocidad de contraccion indica control de la
densificacion por al menos dos pardmetros, el flujo de material a los poros y la densidad
y distribucion de poros en el material. Asi, cuando la densidad de poros en el material es
alta, la densificacion depende principalmente del flujo de material y la contraccion se
incrementa con el aumento de la temperatura, mientras que cuando la densidad de
poros se reduce a un valor que limita el flujo de material, la contraccion es controlada
por la densidad de poros, y la velocidad de contraccion se reduce a medida que
disminuye la densidad de poros. Resultados similares fueron obtenidos por Arato et al.
[Araté 1998] en mezclas nanocristalinas, pero estos autores atribuyen el maximo de
velocidad de contraccion, obtenido a los 1150 °C, a la fusion local de ligante en
microregiones localizadas donde se mantiene la nanoestructura. Esta teoria de fusion
local, postulado o planteada posteriormente por otros autores [Harmat 2001,
Fang 2005], justificaria la elevada densificacién obtenida a baja temperatura, con

densidades superiores al 98% a los 1200 °C.

Fan et al. [Fan 2005] y Maheshwari et al. [Maheshwari 2007] estudiaron la densificacion
de mezclas WC-10Co con distinto tamafio de grano del WC. Las curvas de densificacion
en funcion de la temperatura mostradas en la Fig 2.61a, revelan tres estadios de
densificacion: un estadio inicial de densificacion gradual, un segundo estado de
densificacion extremadamente rapida en el cual tiene lugar la mayor parte de la
densificacion, y un tercer estadio, donde la velocidad de densificacién disminuye a
medida que el material alcanza valores cercanos a la densificacion completa. Aunque
este esquema corresponde a un comportamiento de sinterizacion clasico, en las
mezclas nanocristalinos el estadio de densificacion rapida comienza a temperaturas
mucho mas bajas en que las mezclas convencionales, con desplazamientos de mas de
160 °C al reducirse el tamafio de grano a 50 nm [Fang 2005, Maheshwari 2007]. La

reduccion del tamafio de grano del WC a 10 nm produce un importante aumento de la
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densificacion, lo que se debe a su elevada cinética de densificacion a baja temperatura
(desde los 800 °C), que minimiza las diferencias entre los dos primeros estadios. Esto
hace que se alcancen densidades superiores al 95% durante el calentamiento en fase
sélida [Maheshwari 2007]. La velocidad de densificacion durante la isoterma de
mantenimiento a temperatura por debajo de la eutéctica, es mucho menor que durante
el calentamiento [Fang 2005]. En la Fig 2.61b puede observarse el escaso efecto del
tiempo del mantenimiento en la densificacion en estado sélido de mezclas ultrafinas y
nanocristalinas.
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a) b)
Fig 2.61 Densificacion de mezclas WC-Co de distinto tamafio de grano: a) Evolucién en
funcidn de la temperatura, b) durante la isoterma de mantenimiento a 1200 °C
[Maheshwari 2007].

Para Fan et al. [Fan 2005] la densificacion en estado sélido de mezclas nanocristalinas
se produce en dos etapas: formacion de agregados, que ocurre entre los 800 °C y los
1000 °C y consolidacién de mismos, entre los 1000 y los 1200 °C. La evolucion de la
estructura de los poros durante el calentamiento se muestra en la Fig 2.62. En el
segundo estadio de densificacién, la estructura presenta una distribucién de poros
bimodal, poros finos dentro de los agregados, faciles de eliminar y poros inter-
agregados, cuya eliminacion es mas dificil [Petersson 2005, Fang 2009]. Segun
Fang et al. [Fang 2005] la etapa de densificacion rapida corresponde a la consolidacién
de los agregados, colapso de los poros y llenado de los espacios huecos, y resulta dificil
de justificar exclusivamente por mecanismos de la difusion del Co, por lo que, en
concordancia con Harmat [Harmart 2001], estos autores sugieren la presencia de

pequefias cantidades de fase liquida a baja temperatura.

Otro factor influyente en la densificacion en estado sdlido es la relacion C/W del sistema
[Schubert 1995]. Estudios de Bounhoure et al. [Bounhoure 2009] han demostrado el

notable efecto de la relacion C/W en el comienzo de la densificacion. Segun estos
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autores, el adelantamiento del inicio de la densificacion en sistemas con baja relacién
C/W es debido a la reduccién de la energia interfacial WC/Co, lo que es atribuido al
adelantamiento de transicion ferromagnética-paramagnética del ligante rico en W, y/o a
la recristalizacién del ligante debida a las tensiones elasticas resultado de la disolucion
de W y C, también favorecida por el aumento del contenido de W en el ligante. A
temperaturas superiores el contenido en C tiene un efecto contrario, y son los sistemas
con alta relaciéon C/W los que presentan una mayor cinética de densificacion [Schubert
1995, Petersson 2004].

Fig 2.62 Densificacion y evolucidn microestructural de mezclas WC-Co nanocristalinas

durante el calentamiento [Fang 2005].

A 1200 °C la fase ligante en equilibrio con el WC tiene un contenido limite de Cy W de 3
y 2.2 at.% respectivamente, en zonas ricas en C, por lo que, se forma formacion de
grafito para contenidos mayores de C. En las zonas ricas en W, el contenido limite de C
y W en el ligante, es un 1 y un 9 at.%, respectivamente, de y para contenidos altos de W
una zona rica en W con formacion de fase n (W/C> 9 at.%), por lo que al aumentar el
contenido en W, se forma CosWsC. Asi, la solubilidad del WC en sistemas ricos en C es
mucho mayor que en sistemas ricos en W, es decir, la solubilidad disminuye ligeramente
a medida que la relacion C/W disminuye [Lavergne 2002, Konyashin 2009]. Segun
Allibert et al. [Allibert 2001] la difusion del W es el paso limitante de la disolucién del WC
en estado solido, debido a los bajos coeficientes de difusién del W en WC, tres 6rdenes

de magnitud inferiores a los del C en WC. Lavergne et al. [Lavergne 2002] estudiaron en
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profundidad los mecanismos de disolucién del WC en solucién sélida (Co, W, C)
analizando el efecto de la relacion C/W en el ligante. Sus resultados confirman que la
disolucién del WC esté limitada por la difusién en la fase ligante, y el enriquecimiento en
W de las interfases del WC, consistente con la mayor velocidad de difusion del C, lo que
induce a la formacién de capas delgadas de fase n (CosWsC) y/o n’(CosWeC), cuyo
espesor es funcién de t”, indicativo de un crecimiento controlado por la difusién.

= Densificacion en fase liquida

Tradicionalmente la sinterizacién en fase liquida es la etapa fundamental de la
densificacion del metal duro, pero, como se ha comentado, con la reduccion del tamafio
de grano del WC, la densificacion en fase liquida se ve reducida a menos del 10% de la
densificacion total [Schubert 1995]. La formacién del liquido eutéctico del sistema
W-C-Co ha sido ampliamente estudiada [Allibert 2001, Frisk 2001, Gille 2002,
Delanoe 2005], sin embargo, la introduccion de polvos nanométricos y su distinto
comportamiento en sinterizacion, ha planteado dudas acerca de la temperatura real de
comienzo de la transformacion eutéctica en estos grados [Araté 1998, Fang 2005]. En
este sentido, Harmat et al. [Harmat 2001] establecieron y validaron experimentalmente
modelos de célculo de reduccién de la temperatura de fusion de grados nanométricos
WC-Co basados en el aumento de la superficie especifica, que revelan un
desplazamiento del comienzo de la fusién de hasta 130 °C respecto a los grados
convencionales. Segun Harmat et al. [Harmat 2001] en las mezclas nanométricos
aparece una delgada capa de Co entre las particula de WC al comienzo del
calentamiento, que puede fundir en los estados iniciales de sinterizacion, y aumentar de

espesor progresivamente en funcién de la nucleacion.

Tras la formacion de la fase liquida, las fuerzas capilares mantienen unidas las
particulas sélidas de WC, y el sistema intenta reducir su energia eliminando la mayor
cantidad de poros posibles, de forma que al disminuir la porosidad la densificaciéon se
ralentiza. La densidad maxima final depende de las caracteristicas de los poros y de los
gases atrapados. Cuando la porosidad disminuye al 10%, los poros se obturan y se
tiene lo que se denomina porosidad cerrada, el liquido en el sistema se ve frenado no
sélo por la presion del gas en los poros, sino también por el esqueleto rigido de WC que
inhibe la eliminacion de poros al no permitir el movimiento libre de particulas de WC
[Upadhyaya 2001]. Sin embargo, se ha demostrado que el liquido puede penetrar en las
uniones solido-sélido, sobre todo si la solubilidad del sélido es alta [German 1885], como
es el caso del cobalto que admite hasta un 22 wt.% de WC [Exner 1979] y es uno de los
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metales que mejor moja al WC con un angulo de contacto igual a O
[Eustathopoulos 1999]. Por lo tanto, cuando la eliminacion de poros se vea restringida
por el esqueleto de WC, los granos de WC mas finos se disuelven en el cobalto y
reprecipitan sobre los granos de mayor tamafio en un proceso denominado “maduracion
de Ostwald”, ayudando asi, con el crecimiento de grano a la densificacién [Fang 2005].
En el proceso de maduracién de Ostwald se suceden comportamientos diferentes en las
particulas sélidas en funcién de su tamafio. [Azcona 2001]. Las superficies con mayor
potencial quimico (mayor curvatura) sufren una mayor disolucion de material, que se
transporta a través del liquido hacia las superficies con menor potencial quimico (menor
curvatura), de forma que durante la maduracion de Ostwald se produce una importante
reduccion en la energia superficial sélido-liquido (Ewcico). En este aspecto, los grados
nanometricos son extremadamente propensos al crecimiento al grano tanto continuo

como discontinuo o andémalo, tal y como se explica en el apartado 2.3.3.2.

Kim et al. [Kim 1997] estudiaron la densificacibn en fase liquida de mezclas
nanocristalinos WC-10-18%Co y sus resultados revelaron una rapida cinética de
densificacion en los primeros 30 s de mantenimiento, lo que permitia alcanzar
densidades préoximas a la tedrica en tiempos de sinterizacion inferiores a 1 min.
Resultados similares fueron obtenidos por Maheshwari et al. [Maheshwari 2007]. La
evolucion de la densificacion de diferentes grados durante la isoterma de mantenimiento
en fase liquida (1400 °C) se muestra en la Fig 2.63 [Maheshwari 2007].

g
c
pe]
Q
IS
5.% —e— Micrométrico 1000 nm
g 94 1 —+— Fino 800 nm
[a] 93 —=— Ultrafino 200 nm

92 | ——Nano 50 nm

91 4

90 T T T T T

0 10 20 30 40 50 60

Tiempo (min)

Fig 2.63 Densificacion de mezclas WC-Co de distinto tamafio de grano durante la isoterma
de mantenimiento a 1400 °C [Maheshwari 2007].

La sinterizacion convencional en fase liquida no permite obtener materiales 100%
densos, ya que queda cierta porosidad residual dificil de eliminar, que en el mejor de los

casos se reduce hasta el 0.1% [EPMA 1995]. Asi, para aumentar la densificacion,
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aspecto fundamental en el caso de los polvos ultrafinos y nanocristalinos donde se
buscan propiedades mejoradas, se debe recurrir a la compactacién isostatica en
caliente (sinter-HIP). Estudios de sinter-HIP en mezclas ultrafinas y nanocristalinas
realizados por Liu et al. [Liu 1999] y Shao et al. [Shao 2003] revelaron la necesidad de
temperaturas de HIP en torno a 1340 °C y tiempos de 40 min, para obtener
densificacion completa y ausencia de defectos microestructurales. Sanchez et al.
[Sanchez 2005] analizaron el efecto de la temperatura de HIP (tras sinterizacion en
vacio a 1400 °C durante 1 h) en la porosidad, microestructura y propiedades de mezclas
ultrafinas. Sus resultados ponen de manifiesto, que, a altas presiones (155 MPa),
temperaturas de 1000 °C permiten reducir significativamente la porosidad de estos
grados, y que el aumento de la temperatura supone una importante mejora de las
propiedades, en presencia de inhibidores de crecimiento de grano. En este sentido,
Sanchez et al. [Sdnchez 2005] obtuvieron aumentos de TRS superiores al 50% al
aumentar la temperatura de HIP de 1100 a 1400 °C, sélo justificados por una reduccién
de la porosidad residual debido a la formacion de fase liquida. En las misma linea estan
los resultados publicados por Wei et al. [Wei 2012a] que muestran valores de TRS de
mas de 4200 MPa en sinterizados obtenidos por sinter-HIP a 1420 °C, lo que representa
un aumento de hasta 80% respecto a sinterizados procesados a menor temperatura en
SPS.

2.3.3.2.  Crecimiento de grano

= Crecimiento de grano continuo

Como en el caso de la densificacion, la reduccion de la energia interfacial es la fuerza
impulsora del crecimiento de grano. Sin embargo, y a diferencia de la densificacién, con
el crecimiento de grano del WC el sistema persigue reducir el area total de interfases
WC/Co [Gille 2002]. EI crecimiento de grano de los grados convencionales durante la
sinterizacion en fase liquida ha sido tratado como un proceso de maduracion de
Ostwald, que consiste en la disolucidon de las particulas mas pequefias debido a su
mayor potencial, y reprecipitacion sobre otras mas gruesas reduciendo asi la energia
interfacial del sistema [Schubert 1995, Ryoo 1998, Choi 2000]. Los grados ultrafinos y
nanocristalinos experimentan un importante crecimiento de grano durante los estadios
iniciales de la sinterizacion, antes de la formacion de la fase liquida, lo que implica una
rapida cinética de crecimiento de grano en fase sdlida que dificulta su control
microestructural y cuyos mecanismos no pueden ser explicados por las teorias de
sinterizacion clasicas [Fang 1995, Gille 2002, Fang 2005, Wang 2008, Fang 2009].
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Estudios pioneros de sinterizacion de polvos nanocristalinos revelaron tamafios de
grano superiores a los 100 nm tras 30 s de mantenimiento a 1350 °C [Kim 1997], de
alrededor de 200nm tras 30 s de mantenimiento a 1400 °C, y préximos a las 2 um tras
1 min de sinterizacion [McCandlish 1992]. Trabajos de Porat et al. [Porat 1996] y Goren-
Mugeinstein et al. [Goren-Mugeinstein 1998] pusieron de manifiesto el importante
crecimiento de grano de los polvos nanocristalinos sobre los 1200 °C, coincidiendo con
la etapa de densificacion rapida. Este rapido crecimiento de grano de los polvos
nanométricos durante los estadios iniciales de la sinterizacion ha sido observado en
muchos otros materiales [Krill 2001]. Chen et al. [Chen 2000] y Lee et al. [Lee 2003]
diferencian dos etapas claras en el crecimiento de grano de los polvos nanométricos;
una durante el calentamiento, controlada por mecanismos de difusion y migracion de
bordes de grano y donde el tamafio de grano llega a ser de 4 a 6 veces superior al
tamafio de grano de partida, y otra durante la isoterma de mantenimiento. La rapida
cinética de crecimiento de grano de las mezclas nanocristalinas durante el
calentamiento, en correlacion con la densificacion, fue demostrada Fang et al. [Fan
2005]. En la Fig 2.64 se muestra la evolucion del tamafio de grano del WC de una
mezcla nanocristalina (50 nm) durante el calentamiento, donde se observan un tamafio
de grano medio de unos 400 nm sobre los 1200 °C, y de unos 500 nm cuando se

alcanzan los 1400 °C.

Resultados similares fueron obtenidos por Wang et al. [Wang 2008], para quienes el
crecimiento de grano de los polvos WC-Co nanocristalinos se divide en tres etapas, con
una temperatura critica por encima de la cual se acelera enormemente, tal y como se

observa en la Fig 2.65.

Para Schubert et al. [Schubert 1995] esta rapida cinética de crecimiento de grano de los
grados nanocristalinos durante el calentamiento se debe al alto grado de
metaestabilidad de estos polvos. Los mecanismos de crecimiento de grano en fase
sdlida de carburos ultrafinos, estan basados en fendmenos de coalescencia de granos
por migracion de pelicula delgada y/o solucion-reprecipitacion favorecida por difusion
interfacial [Schubert 1995, Lay 2002, Lavergne 2002, Fang 2009].

Asi, granos de diferente tamafio y orientacién se funden en un solo grano por un
proceso continuo de cambio de forma y crecimiento direccional. La disolucion de
particulas extremadamente finas en el ligante se ve favorecida por una disminucion de
la energia de activacion de la reaccion interfacial resultado de su adhesién débil, lo que

incrementa la velocidad de crecimiento incluso a bajas temperaturas (1100 °C).
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Fig 2.64 Evolucion del tamafio de grano y la densificacion de polvos WC-Co en funcién de la
temperatura durante la etapa de calentamiento: a) polvos nanocristalinos (50 nm),

b) polvos micrométricos (1 pm) [Fang 2005].
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Fig 2.65 Evolucién del tamafio de grano de polvos WC-Co nanocristalinos [Wang 2008].

Segun Liu et al. [Liu 1999] la alta actividad superficial de los granos ultrafinos y
nanomeétricos hace que aumente enormemente la difusion de &tomos de Cy de W en el
Co y que se alcance localmente la composicion eutéctica a baja temperatura, por lo que
los mecanismos de crecimiento de grano a baja temperatura, son los propios de
sinterizacion en fase liquida. La evolucidn de la estructura de los granos de WC durante
el calentamiento fue analizada por Fang et al. [Fang 2005], quienes encontraron dos
aspectos caracteristicos: cambios en la forma de los cristales, que pasan de formas
equiaxiales a formas facetadas (forma de equilibrio segin su anisotropia de energia
superficial) entre los 800 °C y los 1200 °C, seguida de fendmenos de coalescencia de

granos vecinos, tal y como se observa en la Fig 2.66.
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El cambio morfologico a estructuras facetadas, altamente anisotropicas, conduce a
campos de tensiones térmicas no uniformes que actGan como fuerza impulsora de la
rotacion de granos individuales, lo que conduce al reordenamiento y empaquetamiento.
Esto esta intimamente relacionado con el crecimiento de grano, ya que durante esta
transicion, se crean contactos entre granos con similar o igual orientacion, lo que
constituye una condicion favorable para el crecimiento por coalescencia [Fan 2005].
Evidencias de fenédmenos de coalescencia son los poros residuales que aparecen en los
bordes de grano originales o en el centro de granos con formas triangulares perfectas,
como se observa en la Fig 2.67.

Para Wang et al. [Wang 2008] y Kumar et al. [Kumar 2006], en consonancia con
Fang et al. [Fang 2005], el principal mecanismo de crecimiento de grano del WC en los
estados iniciales de las sinterizacion es la coalescencia de granos vecinos a lo largo de
orientaciones preferentes, en las cuales la barrera energética para la eliminacion de los

bordes de grano resulta menor.
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Fig 2.66 Cambios en el tamafio y morfologia de los granos durante el calentamiento:

a) polvos nanocristalinos (50 nm) b) polvos micrométricos (1 um) [Fang 2005].

Fig 2.67 Coalescencia de granos facetados de mezclas WC-Co nanocristalinas a 1200 °C,

durante el calentamiento a una velocidad de 10 °C/min [Fang 2005, Fang 2009].

Segun Wang et al. [Wang 2008] el cobalto juega un papel importante en el crecimiento
de grano en estado sdlido a través de los mecanismos de solucion-reprecipitacion, que
por un lado, conducen al crecimiento de grano clasico “maduracién de Oswald”
caracteristico de la isoterma de mantenimiento, y por otro, facilitan el transporte de
masa requerido para la coalescencia de granos. Estos autores [Fang 2005, Wang 2008]
apuntan a la anisotropia de energia interfacial como factor clave tanto de la
densificacion como del crecimiento de grano de estos polvos nanocristalinos. Sin

embargo, y a pesar de la correlacion entre ambos fendmenos, las diferencias en los
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mecanismos involucrados despiertan esperanzas en la posibilidad de controlar el

crecimiento de grano sin limitar la densificacion.

Sanchez et al. [Sanchez 2005] en tratamientos HIP post-sinterizado de mezclas
ultrafinas con inhibidores observd un menor crecimiento de grano al aumentar la
temperatura de HIP, lo cual no podia ser explicado por mecanismos clasicos de
disolucion- reprecipitacion (Fig 2.68).

cV  Spot Magn
0 kV 2.7 40000x

a) b)
Fig 2.68 Microestructura de mezclas ultrafinas WC-7Co0-0.4VC-0.4Cr3C; tras sinterizacion a
vacio y HIP a 1550 MPa: a) a 1200 °C, b) a 1400 °C [Sanchez 2005].

Segun estos autores la sinterizacién en vacio asegura la formacion de un esqueleto
sélido de WC, por lo que a temperaturas por debajo del "liquidus” (1200 °C) la presion
ejercida isostaticamente se transmite principalmente a través del esqueleto rigido de
granos de WC y estos esfuerzos pueden provocar elevados valores de tension en los
contactos entre particulas y desplazar plasticamente al cobalto que hubiera entre ellas,
favoreciéndose los fenémenos de coalescencia. Sin embargo, cuando la temperatura de
HIP permite la presencia de fase liquida (1400 °C), la presion isostatica se transmite no
sélo a través del esqueleto sdlido de WC, sino también a través del liquido, de manera
gue si existe una pelicula de liquido entre dos granos de WC, la presién exterior
transmitida isostaticamente dificulta la aproximacién de dichos granos y en
consecuencia la coalescencia, responsable del engrosamiento. En la Fig 2.69 se
muestran los mecanismos de activacion y limitacién de coalescencia propuestos por
Sanchez et al. [Sdnchez 2005].
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Fig 2.69 Esquema representativo de los posibles mecanismos de crecimiento de grano en

HIP post sinterizacion: (a, b) en fase soélida, (c, d) en fase liquida [Sanchez 2005].
= Crecimiento de grano discontinuo

Ademas de la mayor cinética de crecimiento de grano continuo, los grados ultrafinos y
nanocristalinos son mas susceptibles a los fenémenos de crecimiento de grano
discontinuo o andémalo, que deben ser evitados para garantizar el buen comportamiento
mecanico y tribolégico. Las causas de este fenébmeno son numerosas y mucho mas
complejas que en el crecimiento continuo [Gille 2002]. Para Schubert et al.
[Schubert 1995] y Adorjan et al. [Adorjan 2006] el origen del crecimiento andémalo tiene

dos razones principales:

- lIrregularidades fisicas, normalmente presencia de granos gruesos de WC, o
particulas aglomeradas que sirven de “semillas” para el crecimiento acelerado
(Fig 2.70a).

- Irregularidades quimicas o geométricas en la microestructura que dependen del

procesamiento del polvo (Fig 2.70b).

Es bien conocido que los grados ultrafinos, por el propio proceso de produccion,
presentan una mayor dispersion de tamafios y heterogeneidades. Para Adorjan et
al. [Adorjan 2006] la situacién es mas compleja por dos razones: la alteracion de la
distribucién de tamafios del polvo de partida durante el proceso de molienda, donde

los granos gruesos y aglomerados pueden desintegrarse, y la separacion de las
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particulas policristalinas aglomeradas durante la sinterizacién en fase liquida,
debido a la baja energia de las interfases WC/Co.

Fig 2.70 Crecimiento de grano discontinuo (formacién de estructuras como nidos) originado
por: a) la presencia de granos gruesos de WC, b) la presencia de granos de W
[Adorjan 2006].

El origen de estas irregularidades quimica puede estar asociado a la distribucién no
uniforme de los aditivos inhibidores de crecimiento de grano, contenidos de carbono
alto, y presencia de areas o granos con composicién no estequiométrica [Schubert
1995]. Segun Allibert et al. [Allibert 2001], la heterogeneidad composicional del ligante
es una de las causas principales del crecimiento anémalo, ya que la velocidad de
crecimiento de grano depende significativamente de la relaciéon W/C del liquido, siendo
muy superior en las zonas ricas en C. Estudios de Konyashin et al. [Konyashin 2009] y
Borgh et al. [Borgh 2014] sobre el efecto del contenido en C en la cinética de
crecimiento de grano del WC, validan la hipétesis del exceso local de C como origen del
crecimiento discontinuo. Kim et al. [Kim 2003] estudiaron los cambios morfolégicos de
los granos de WC durante la sinterizacion en fase liquida en funcién del contenido en C,
y observaron que, un aumento del contenido en C producia, ademas de aumento en el
tamafio de los granos con crecimiento anémalo, un crecimiento preferencial a lo largo de
la direcciéon <1010>, tal y como se observa en la Fig 2.71. Lee et al. [Lee 2006]
también atribuyen estos granos elongados al incremento local del contenido en C. Esto
podria estar asociado al efecto del exceso de C del ligante en el aumento de la
anisotropia interfacial o diferencia de energias interfaciales entre el plano basal y los
planos prismaticos [Gille 2002, Wang 2002a, Wang 2002b, Delanoe 2009, Borgh 2014].

Otros factores que promueven los fendmenos de crecimiento andmalo, son las
impurezas, las segregaciones y las reacciones de decarburacion/carburacion local
[Allibert 2001, Gille 2002].
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Fig 2.71 Crecimiento de grano de carburos cementados WC-30%Co, tras sinterizacion a
1450 °C 2 h, en funcién del contenido de carbono, a) 0,1%C %, b) 1%C [Kim 2003].

Para Adorjan et al. [Adorjan 2006] la principal fuerza impulsora del crecimiento
discontinuo es la diferencia en la actividad local de C, que puede provenir de una
carburizacién incompleta en el proceso de fabricacion del polvo y/o de fenémenos de
oxidacion durante la molienda. Estos autores confirmaron que la adiccion de pequefias
cantidades de W a mezclas WC-Co y su distribucion no uniforme, causa la formacion de
grandes areas de fase n que se carburan al comienzo de la densificacion (800-1000 °C),
originando granos de WC con crecimiento anisétropo en forma de “platteles”. Sommer et
al. [Sommer 2002], en base a trabajos previos de Kinoshita et al. [Kinoshita 1999],
también asociaron este tipo de crecimiento anémalo a la carburizacién de fase

n, formada como resultado de la decarburacion local.

En resumen, independientemente del origen y los mecanismos del crecimiento anémalo,
la fuerza impulsora, al igual que en el crecimiento continuo es la minimizacion de la
energia superficial. La disminucion de la energia libre asociada a las fronteras de los
granos mas finos, los hace disolverse y precipitar sobre los granos mas gruesos, y
reacomodarse y coalescer para minimizar la energia interna del sistema [Choi 2000,
Schubert 1995, Wang 2008]. Asi, cuanto mas se afina el tamafio de grano mas reactivo
se vuelve y mas problemas de control de crecimiento de grano presenta. Es por ello,
que el uso de polvos de partida de WC con tamafio ultrafino y nanométrico no conduce
a una reduccién proporcional del tamafio de grano del WC en el material sinterizado
[Azcona 2002], por lo que, el aspecto fundamental del procesado de estos grados es el

control microestructural, es decir, el control de los fendmenos de crecimiento de grano.
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2.3.4. Procesos y técnicas de control del crecimiento de grano

En grados ultrafinos y nanométricos el crecimiento de grano del WC se sucede por dos
fendmenos: reacomodo y coalescencia de granos en los primeros estadios de la
sinterizacion y disolucion-reprecipitacion o “Maduracién de Ostwald” (mas conocido
como Ostwald ripening) en la etapa de sinterizacion en fase liquida. Asi, para lograr un
buen control microestructural es necesario inhibir ambos mecanismos. Para ello, se
utilizan diferentes estrategias de control microestructural: incorporacion de aditivos
inhibidores de crecimiento de grano, uso de técnicas de consolidacion asistidas por
presion y las denominadas técnicas sinterizacion de rapida, que han despertado un

creciente interés en los ultimos afios.
2.3.4.1. Inhibidores de crecimiento de grano

El uso de inhibidores de crecimiento de grano es practica habitual en la sinterizacion a
nivel industrial de grados finos, submicrométricos y ultrafinos. Los inhibidores de
crecimiento de grano mas comunes en sistemas WC-Co son: VC, Cr3C;, TaC, NbC y
TiC, y suelen emplearse por separado, 0 en conjunto en pequefios porcentajes. Sadangi
et al. [Sadangi 1999] demostraron que la efectividad del inhibidor esta relacionada con la
estabilidad termodinamica de dicho carburo, por lo que pueden ordenarse de mas a

menos eficientes, de la siguiente forma:

VC > Mo,C > Cr3C, > NbC > TaC > TiC > Zr/HfC.

El VC es el aditivo mas eficiente en el control de crecimiento de grano continuo y
discontinuo [Carroll 1999, Morton 2005, Adorjan 2006, Weidow 2009], y por tanto es el
mas utilizado. No obstante, es muy frecuente su empleo en combinacion con el CrsC;,
[Gille 2002], ya que segun algunos autores aumenta la eficiencia inhibidora del VC [Wei
2010, Shi 2006]. La influencia de los inhibidores en el comportamiento mecanico, en
especial el efecto fragilizarte del VC expuesto por algunos autores [Morton 2005, Hashe
2007], hace que la seleccion del inhibidor y la cantidad a afiadir esté condicionada por
los requerimientos del material [Gavish 1997, Carroll 1999, Soleimanpour 2012]. Otras
consideraciones como la resistencia a la corrosion o la dureza en caliente deben tenerse
en cuenta [Fang 2009]. La region de microestructura 6ptima depende de la temperatura
de sinterizacion, tal y como se observa en la Fig 2.72, por lo que éste sera un factor
importante a la hora de determinar la cantidad de inhibidor a afiadir [Carroll 1999,
Morton 2005, Ou 2011].
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Fig 2.72 Efecto del VCy Cr3C, sobre la porosidad, crecimiento de grano discontinuo y
dureza, para polvos ultrafinos WC-8Co [Carroll 1999].

En este sentido debe tenerse en cuenta que la existencia una concentracion limite por
encima de la cual no se consigue una inhibicion de crecimiento de grano adicional [Sun
2011], sino que este exceso de aditivo merma las propiedades finales, al aumentar la
porosidad residual y reducir la tenacidad a fractura [Carroll 1997, Allibert 2001,
Upadhyaya 2001, Sun 2011, Soleimanpour 2012].

La accion inhibidora de los aditivos depende también del contenido en carbono y del
contenido en cobalto de la aleacion, asi como de la forma de incorporar dichos aditivos
a la mezcla [Carroll 1997, Carroll 1999, Schon 2001, Morton 2005, Lin 2012]. Existe
todavia cierta discrepancia sobre la mejor manera de adicionar los inhibidores al metal
duro, bien mediante co-carburizacién junto al W o afiadirlo mecanicamente durante la
molienda [Carroll 1997, Bock 1997, Carroll 1999]. Estudios de Carroll et al. [Carroll 1997,
Carroll 1999] revelaron que, en el caso del VC, el control del crecimiento de grano tanto
continuo como discontinuo, es independiente de la forma de afadir el inhibidor, mientras
que en el caso del CrsCy, la co-carburizacidn resulta mas efectiva en el control del
crecimiento continuo. Trabajos mas recientes publicados por Lin et al. [Lin 2012]
evidencian un aumento de la accién inhibidora del VC al co-carburarlo junto con el WC.

Otros parametros como el tiempo de molienda o la reduccién del tamafio de grano de
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Co, también se ha demostrado que mejoran la distribucion de los inhibidores y en

consecuencia su accion inhibidora [Carroll 1997, Morton 2005].

Aunque los aditivos, especialmente el VC y la combinaciones VC/Cr;C,, se han
mostrado muy efectivos en el control microestructural, incluso en el caso de polvos
nanocristalinos, no conducen a una inhibicién total del crecimiento de grano, por lo que
en sinterizaciéon convencional, los tamafios de grano mas finos referenciados en la
literatura, en composiciones con aditivos, son de alrededor de los 200-300 nm [Fang
2005, Fang 2009].

Los mecanismos de inhibicién del crecimiento de grano han sido objeto de numerosos
estudios [Bock 1992, Kim 1997, Sadangi 1999, Gille 2002, Choi 2000, Yamamoto 2000,
Lay 2002 Azcona 2002, Lin 2004, Cha 2005, Adorjan 2006, Li 2007, Huang 2007, Wang
2008]. Segun Schubert [Schubert 1995] la inhibiciéon del crecimiento de grano por el

aditivo se lleva a cabo a través de 3 mecanismos:

+ Adsorcién de una fase en especifico.
+ Deposicion orientada en una de las fases.

* Bloqueo de centros de crecimiento en el grano (deposicién en dislocaciones, defectos

y fronteras de grano).

Todas las teoria referidas a mecanismos de inhibicién de crecimiento de grano, asumen
gue los inhibidores producen una alteracion de la energia interfacial o interfieren en la
disolucién-reprecipitacion interfacial [German 1985, Kim 2001, Gille 2002]. Estudios de
Carroll et al. [Carroll 1999] y Sadangi et al. [Sadangi 1999] sugieren que la efectividad
tanto del VC como del CrsC; se debe a su elevada solubilidad y difusividad en el cobalto
a bajas temperatura. Se ha demostrado que el VC y el Cr3C; se disuelven en el ligante
durante el calentamiento, suprimiendo los mecanismos de solucidn-reprecipitacion del
WC [Sadangi 1999, Gille 2002, Fang 2009]. Segun algunos autores [Kim 1997, Gille
2002] el efecto inhibidor se debe a la reduccion de la solubilidad del WC en el ligante
rico en V y Cr. La evidencia mas clara de la accion del VC es la presencia de
“escalones” en las aristas de los granos de WC, tal y como se observa en la Fig 2.73.
Estos “escalones” consistentes en dos tipos de planos, (0001) y {1010} estan
bordeados por una delgada capa rica en V. Andlisis EDXS realizados por distintos
autores [Yamamoto 2000, Yamanaka 2007] revelan una variacion de la concentracion

de V en funcion del tipo de plano, siendo mas elevada sobre los planos (0001).
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Fig 2.73 Efecto del VC en la morfologia de los granos de WC; a) WC-Co sinterizado a
1350 °C, b) WC-Co-VC sinterizado a 1350 °C, c) orientacion cristalografica del VC en los
“escalones” del WC en la intercara con el Co [Yamamoto 2000, Lay 2002].

Egami et al. [Egami 1993] y Taniuchi et al. [Taniuchi 1997] fueros los primeros en
encontrar pequefios precipitados de (W,V)C en la interfases WC/Co y WC/WC, tras
sinterizacion en fase liquida. Lay et al. [Lay 2002] mostré la presencia de compuestos
(W,V)C con la estructura cubica del VC, como granos de diferente tamafio distribuidos
en el Co y como pequefios precipitados en las interfases WC/Co sobre los planos
basales y prismaticos que conformaban los escalones. Debido a la buena coincidencia
entre los parametros de red del WC y el VC, esta fase adopta orientaciones
preferenciales respecto al WC, (111)mc// (0001)we con <110>wcl/<1210>wc, de forma
gue se minimizar la energia interfacial. En la Fig 2.74 se presentan dos imagenes
HRTEM de los precipitados (V,W)C y su orientacion en las interfases WC/Co y WC/WC
[Lay 2002].

Segun algunos autores [Taniuchi 1997, Seo 2003], esta segregacion de V, VC o (V,W)C
encontrada en las interfases WC/Co se produce por reprecipitacion durante el
enfriamiento, cuando disminuye la solubilidad del V en el ligante al disminuir la
temperatura, por lo que no puede ser considerada como responsable de la inhibicion de
crecimiento de grano. Sin embargo, para la mayoria de autores [Yamamoto 2000, Gille
2002, Lay 2002, Yamanaka 2007, Fang 2005, Wang 2008], el efecto inhibidor de
crecimiento de grano del VC se basa en esta deposiciéon en las fronteras del grano de

W(C, bloqueando su difusion en el Co y la migracién de sus juntas.

La compactacién isostatica en caliente, HIP (Hot Isostatic Pressing), se ha mostrado
como una alternativa de gran potencial en el control microestructural de carburos
cementados WC-Co ultrafinos y nanocristalinos.
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Fig 2.74 Imagen HRTEM de los precipitados de (V,W)C. a) en las interfases WC/Co y WC/WC,

con alo largo de la direccion [110]vc orientado respecto al WC visto alo largo de la

direccion [1210]we, b) en las interfases WC/WC con orientacion epitaxial [Lay 2002].

Segun Lee et al. [Lee 2003] la inhibicion del crecimiento de grano por el VC esta
relacionada con el incremento de la energia de borde del cristal de WC. Estos autores
observaron cambios en la forma del cristal de WC, de prismas triangulares con vértices
truncados a prismas triangulares sin truncacion, lo que resultaba indicativo de un
incremento de la energia de borde, es decir de un incremento de la barrera energética
para los procesos de crecimiento de grano controlados por nucleacion 2D [Lee 2003].
Célculos de mecénica cuéntica realizados recientemente por Zavodinsky [Zavodinsky
2012], confirman un aumento de la barrera energética para la migracion de atomos de
W y C de un grano a otro a través del Co, en presencia de atomos de V en las
interfases, por lo que es precisamente esta segregacion la responsable de su accién
inhibidora. Ademas, confirmé que la eficacia de los aditivos en el aumento de la barrera
energeética, esta relacionada con su eficiencia inhibidora segin datos experimentales, es
decir AE(V) >AE (Cr)>AE(Ti).

Fang et al. [Fang 2005] y Wang et al. [Wang 2008] confirmaron la efectividad del VC en
la inhibicion del crecimiento de grano de polvos nanocristalinos en estado soélido. En la
Fig 2.75 puede observarse como la adicion de VC no inhibe el crecimiento inicial pero
resulta muy efectiva a partir de los 1100 °C, ya que limita el rapido crecimiento de grano
entre los 1100 °C y los 1400 °C.

Resultados de Fang et al. [Fang 2005] y Wang et al. [Wang 2008] ponen de manifiesto
el efecto del VC en la limitacién o supresion de los cambios morfolégicos, de formas
redondeadas a formas facetadas, de los granos de WC en estado sélido, lo que inhibe el
crecimiento de grano por coalescencia. La comparacién de la morfologia de los granos

de WC sin y con adicion de VC a 1300 °C se muestra en la Fig 2.76.
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Fig 2.75 Efecto de la adicién de VC en el crecimiento de grano del WC durante el

calentamiento [Wang 2008].

Estos autores sugieren que en fase solida el VC actua alterando la superficie y la
energia superficial de los granos de WC, y asi la fuerza impulsora de los cambios de
morfologia a formas facetadas, lo cual reduce la probabilidad de contacto de granos con
la misma orientacion, y en consecuencia los fenédmenos de coalescencia responsables
del crecimiento de grano.

Fig 2.76 Imagen SEM de la morfologia de los granos de WC tras calentamiento a 1300 °C sin
isoterma de mantenimiento, a) WC-10Co-1VC, b) WC-10Co sin aditivos [Wang 2008].

El efecto inhibidor del Cr;C, se ha asociado principalmente a la disolucién del Cr en el
Co, lo que afecta a la relacién C/W del ligante. El Cr actla sustituyendo al W, por lo se
limita la disolucién-reprecipitacion de este Ultimo [Allibert 2001, Lay 2002].
Warbichler et al. [Warbichler 2001] analizaron las interfases WC/Co de metal duro
dopado con Cr3C; tras sinterizacion a 1350 °C, y no encontraron segundas fases en las
intercaras, pero si Cr disperso uniformemente sobre los cristales de WC y en la matriz
de Co. Yamamoto et al. [Yamamoto 2000] y Yamanaka et al. [Yamanaka 2007]
confirmaron la segregacion Cr en las interfases WC/WC y WC/Co de carburos
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cementados dopados con CrsC;, y la no evidencia de fases secundaria y capas amorfas
sobre granos de WC. Ademas, estos autores constataron la presencia de escalones,
formados por planos (0001) y {1010}, similares a los encontrados en caso de dopado
con VC. En la Fig 2.77 se muestra una micrografia HRTEM donde se observan estos

escalones, junto con la distribucion de elementos a lo largo de la interfase WC/Co.

Delanoe et al. [Delanoe 2004] analizaron la distribucién de Cr en las interfases WC/Co
de carburos cementados sinterizados en fase liquida, y detectaron una capa interfacial,
que corresponde a un carburo mixto metaestable del tipo (Cr,W)C, que se forma debido
a la baja energia de la interfase WC/(Cr,W)C. Delanoe et al. [Delanoe 2004] sugieren
gue la precipitacion de este carburo (Cr,W)C tiene lugar durante el enfriamiento, dada a
la elevada solubilidad del Cr en el ligante. Esta fase crece epitaxialmente sobre los
granos de WC con dos orientaciones preferentes en funcién del plano cristalogréafico
sobre el que crecen, tal y como se observa en la Fig 2.78. La formacién de esta capa de
carburos mixtos cubicos en las interfases WC/Co, en presencia de VC y Cr3C; ha sido
modelizada por Johansson et al. [Johansson 2008].
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Fig 2.77 a) Imagen HRTEM de los escalones formados en los granos de WC por efecto del
Cr3C,, b) Contenido en W, Co y Cr alo largo de la interfase WC/Co [Yamamoto 2000].

La efectividad del CrsC, en la inhibicion de crecimiento de grano en estado sélido
atribuida a la alta concentracion de Cr en la superficie de los granos de WC, fue
demostrada por Elfwing et al. [Elfwing 2005], quienes también confirmaron la
importancia de la ruta de dopado del Cr en su accion inhibidora a baja temperatura, en

consonancia con Carroll et al. [Carroll 1999].
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Fig 2.78 Micrografias TEM y HREM de las interfases WC/Co de metal duro WC-Co-1.6Cr
[Delanoe 2004].

Imagenes TEM de carburos cementados donde el CrsC; habia sido adicionado en la
molienda revelaron la presencia particulas de Cr no disueltas, tal y como se muestra en
la Fig 2.79, lo que ponia de manifiesto la necesidad de utilizar rutas alternativas de

dopado para aumentar la efectividad del inhibidor a baja temperatura.

Fig 2.79 Imagen de TEM de metal duro WC-Co dopado con Cr3;C, mediante molienda, tras
sinterizacién mediante compactacion en caliente a 1200 °C 1 h [Elfwing 2005].

El andlisis de las interfases WC/Co, en carburos cementados dopados con CrsC;
mediante co-carburizacion revel6 relaciones de Cr/Co cinco veces superiores a las
obtenidas en el ligante, pero sin evidencias de fases segregadas [Elfwing 2005]. La
presencia de Cr y Co en los bordes de grano WC/WC también fue confirmada por estos
autores. En la Fig 2.80 se muestran imagenes HRTEM de las intercaras WC/Co y

WC/WC cuya resolucion no permite la identificacion de segundas fases [Elfwing 2005].

Ademas de la accién inhibidora de crecimiento de grano, se ha demostrado que estos
aditivos retrasan la densificacion [Gille 2002, Fang 2005], y reducen la temperatura

eutéctica del sistema [Gille 2002].
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Fig 2.80 Imagen de HRTEM de las intercaras WC/Co (a) y WC/WC (b) en metal duro dopado
con Cr3C, , tras sinterizacion a 1200 °C [Elfwing 2005].

Ambos efectos quedan patentes en las curvas de velocidad de contraccion y registros
de flujo térmico mostrados en la Fig 2.81.
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Fig 2.81 Influencia del dopado de una mezcla WC-10Co ultrafina (0.45 pm); a) en la velocidad

de contraccién, b) en latemperatura eutéctica [Gille 2002].

2.3.4.2.  Sinterizacién asistida por presién

La sinterizacién asistida por presion es otra alternativa efectiva para controlar el
crecimiento de grano de mezclas WC-Co nanocristalinos. En estas técnicas, la presion
externa aplicada promueve la densificacion de material, lo que permite reducir
temperaturas de sinterizacién, y, en consecuencia, limitar el crecimiento de grano.
Ademas, la aplicacion de presion externa, favorece la distribucién homogénea del Co y
la eliminacion de defectos microestructurales como microgrietas o porosidad residual, lo
gue resulta fundamental para asegurar un buen comportamiento mecanico [Lin 2004,
Fang 2009].
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Jia et al. [Jia 2007] y Sun et al. [Sun 2007a] analizaron el comportamiento en
sinterizacion de mezclas WC-Co nanocristalinas mediante compactacion uniaxial en
calienta, HP (Hot Pressing), a 25 MPa y expusieron la necesidad de utilizar
temperaturas sobre los 1300 °C para alcanzar densificacion completa, condiciones en
las que el tamafio de grano promedio del WC superaba los 650 nm. En la Fig 2.82 se
muestra la evolucion de la densidad y del tamafio de grano del WC con la temperatura
de HP [Jia 2007].

100 ¢

o 95
§' 1.0 =
© E —O=— Hot pressing
2 9t = 1 2 . .
8 = os bk [ Sinterizacién convencional
I 2
o ¥ ® o6}
0] o
% 80 F o
q‘:’ ‘g 04
(&} - —O— Hot pressing '% o b
=—O— Sinterizacion convencional g
= 0.0 ! - 1
70
950 1050 1150 1250 1350 1450 800 1000 1200 1400
Temperatura de sinterizacién (°C) Temperatura de sinterizacion (°C)
a) b)

Fig 2.82 Comportamiento en sinterizacion de mezclas WC-11Co nanocristalinas (80 nm)
consolidadas en HP bajo una presion de 25 MPa, a) densidad relativa, b) tamafio de
grano del WC [Jia 2007].

Sun et al. [Sun 2003] evaluaron la densificacion en HP a 35 MPa de mezclas
WC-10Co0-0.8VC-0.2Cr3C> nanocristalinas (25 nm), encontrando, tal y como se observa
en la Fig 2.83, un importante efecto de la temperatura de sinterizacion hasta los
1300 °C, temperatura a cual se alcanzan densidades relativas del 99.9% tras 15 min de
mantenimiento. Los tamafios de grano promedio del WC obtenidos en estas condiciones
fueron de 250 nm. Resultados similares fueron publicados por Lin et al. [Lin 2004],
quienes consolidaron mezclas nanocristalinas WC-10Co0-0.6VC mediante HP a 1300 °C,
30 MPa, 20 min, reteniendo un tamafio de grano del WC de 170 nm. Yu et al. [Yu 2004]
lograron densificar 100% mezclas WC-6Co0-1.2VC mediante HP a 1350 °C, 25 MPa,

60 min, preservando una microestructura con un tamafio de grano de 200-300 nm.

La compactacion isostatica en caliente, HIP (Hot Isostatic Pressing), se ha mostrado
como una alternativa de gran potencial en el control microestructural de carburos

cementados WC-Co ultrafinos y nanocristalinos.
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Fig 2.83 Densidad relativa de mezclas WC-Co nanocristalinas procesadas en HP de 35 MPa:
a) efecto de latemperatura de sinterizacion para un tiempo de mantenimiento de 15 min,

b) efecto del tiempo de mantenimiento para una temperatura de 1300 °C.

En realidad, a esta técnica se le denomina HIP-encapsulado en vidrio o en lamina de
metal, y ha sido utilizada desde hace tiempo en la densificacion de materiales
ceramicos. Azcona et al. [Azcona 2002] investigaron la sinterizacién de polvos WC-Co
nanocristalinos mediante GEHIPing (Glass Encapsulated Hot Isostatic pressing) en fase
sélida. EI método consiste en encapsular los compactos en verde en vidrio a vacio y
posteriormente someter las capsulas a HIP a alta temperaturas y elevada presion. Estos
autores emplearon temperaturas de entre 900 °C y 1200 °C, y una presién de 1500 bar,
y demostraron la efectividad del procesado GEPING en la consolidacion de carburos
cementados con densificacion completa a 1000 °C, mas de 300 °C por debajo de la
temperatura eutéctica, y 300 °C por debajo de las temperaturas efectivas en HP. Las
microestructuras mas finas publicadas con el empleo GEHIPing a baja temperatura en
combinacién con la adiccion de inhibidores de crecimiento de grano, fueron de unos
200nm. En la Fig 2.84 puede observarse el control microestructural obtenido mediante
HIP.
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Fig 2.84 Efecto del procesado GEHIPing en el control microestructural de polvos WC-Co
nanocristalinos: a) WC-10Co en vacio a 1400 °C 1 h, b) WC-10Co en HIP a 1000 °C,
150 MPa, 1 h, ¢) WC-10C0-0.4VC en vacio a 1400 °C 1 h, d) WC-10Co -0.4VC en HIP

a 1000 °C, 150 MPa,1 h [Azcona 2002].

Las técnicas de ultra-alta presion, como el prensado uniaxial mediante celdas de ultra-
alta presion, mayores de 1 GPa [Gonzalez 2002], o la compactacion por explosion
[Prummer 2002], han permitido fabricar una amplia variedad de materiales con tamafio
de grano en la escala nanométrica, lo que coloca a estas técnicas como alternativas
potenciales para la consolidacion de metal duro con verdadera nanoestructura (tamafio
de grano del WC <100 nm). La razén fundamental de utilizar presion externa durante la
sinterizacion es promover la densificacion sin contribuir directamente a la fuerza
impulsora del crecimiento del grano. En las técnicas convencionales de sinterizacion
asistida por presion, como HP o HIP, son necesarios largos tiempos de mantenimiento a
la temperatura de sinterizacion para permitir los fenédmenos de difusion y flujo por
fluencia responsables de la densificacion, lo que conduce a un importante crecimiento
de grano. Las presiones aplicadas en las técnicas de ultra-alta presion, producen el
colapso de la estructura de los poros y el flujo plastico del Co, permitiendo la
consolidacion rapida de los polvos a alta temperatura [Fang 2009].

A mitad de los 90, Dubensky et al. [Dubensky 1996] aplicaron la denominada
compactacion rapida omnidireccional, ROC (Rapid Omnidireccional Compactation) para
la consolidacion de polvos WC-Co nanocristalinos. En este proceso, el polvo o
preformas se introducen en lo que denomina matriz fluida, y el conjunto se coloca en
una prensa de forja donde se aplica presion. A la temperatura de operacion, la presion
uniaxial es aplicada sobre la matriz fluida, y ésta se comporta como un fluido
incompresible transmitiendo la presion de forma omnidireccional al material. Diferentes
variantes del proceso han sido patentadas para densificar 100% metales, ceramicos,

cermets y otros composites. Se trata de una compactacion cuasi-isostatica donde se
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aplican presiones de hasta 1 GPa durante tiempos de entre 10 y 100 s, por lo que se
tienen mecanismos de densificacion intermedios entre la compactacién isostatica en
caliente y la compactacién por explosiéon [Kelto 1989]. Mediante ROC, Dubensky et al.
[Dubensky 1996] consiguieron densificar 100% polvos Nanocarb™ WC-8Co con tamafio
de grano del WC de 50 nm, a 1000 °C durante 10 s bajo una presién de 830 MPa,
obteniendo una microestructura con tamafio de grano promedio del WC inferior a los
200nm. Mas recientemente, Wang et al. [Wang 2007] desarrollaron un proceso ROC
modificado denominado Consolidacién rapida en caliente mediante ultra-alta presion,
UPRC (Ultrahigh Pressure Rapid Consolidation) en el cual se combina la elevada
presion del proceso ROC con un sistema de calentamiento rapido. Con este proceso
UPRC, Wang et al. [Wang 2007] sinterizaron polvos WC-10Co nanocristalinos (50 nm) a
1200 °C bajo una presibn de 1000 MPa y una velocidad de calentamiento de
200 °C/min, logrando un excelente control microestructural [Fang 2009].

2.3.4.3. Técnicas de sinterizacion rapida

Las técnicas de sinterizacion rapida se caracterizan por el empleo de cortos tiempos de
sinterizacion a baja temperatura resultado de la combinacion de un campo externo y
aplicacion de presion, lo que las sitha como una atractiva alternativa para la
sinterizacion de materiales nanoestructurados [Fang 2009]. En estas técnicas, entre las
gue se encuentra la sinterizacion por chispa de plasma o SPS (Spark Plasma Sintering),
la sinterizacion por calentamiento por induccién de alta frecuencia o HFIHS (High
Frequency Induction Heated Sintering), etc, se produce una aceleracion de la
densificacion debido a las elevadas velocidades de calentamiento, la presién aplicada y
la activacion de los mecanismos de transporte de masa por el campo externo, lo que les
confiere un excelente potencial para la fabricacion de carburos cementados WC-Co

nanoestructurados.

En el proceso SPS y sus variantes, referenciadas en la literatura como EFAS (Electric
Field Assisted Sintering) o sinterizacion asistida por campo eléctrico, PECS (Pulsed
Electric Current Sintering) o sinterizacion por corriente eléctrica pulsada, FAST (Field
Assisted Sintering Technique) o técnica de sinterizacién asistida por campo, PAS
(Plasma Assisted Technique) o sinterizacion asistida por plasma, PPC (Plasma
Pressure Consolidation) o consolidacién por presién y plasma, PCAS (Pulsed Current
Activated Sintering) o sinterizacion activada por corriente pulsada), PPS (Pulse Plasma
Sintering) o sinterizacion por pulsos de plasma, etc., se produce un rapido calentamiento
de la muestra, de hasta 600 °C/min en SPS y de hasta 1000-1200 °C/min en PCAS y
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PPS, resultado las descargas eléctricas generadas en el material al hacer pasar
corriente eléctrica pulsada a través de la matriz de grafito [Zhan 2003,
Viswanathan 2006, Eriksson 2013], siendo esta fuente de calentamiento externo la
principal diferencia respecto a otros procesos de sinterizacién convencional asistidos por
presion. Otros efectos de activacion de la sinterizacién asociados al campo eléctrico
externo, como la limpieza y activacion superficial por la formaciéon de plasma no han
sido demostrados hasta la fecha [Fang 2009, Ragulya 2010]. Una revisién profunda de
los procesos SPS puede encontrarse en trabajos como los realizados por Groza et al
[Groza 2003] y Munir et al. [Munir 2006]. Por ser ésta una de las técnicas de
sinterizacion empleadas en esta tesis, sus fundamentos, equipamiento y mecanismos

de sinterizacion son tratados en el desarrollo experimental.

Son muchos los estudios publicados en los Ultimos afios sobre sinterizacion de mezclas
WC-Co ultrafinas y nanocristalinas mediante SPS [Cha 2003, Kim 2004, Jia 2005,
Shi 2005, Kim 2005, Wang 2006, Michalski 2007, Sivaprahasam 2007, Kim 2007a, Kim
2007b, Huang 2008]. En ellos, a fin mantener el tamafio de grano del WC lo méas
proximo posible al tamafio inicial del polvo y reducir tiempos y costes de produccion, se
emplean temperaturas y tiempos de sinterizacion muy inferiores a los utilizados
habitualmente en carburos cementados, con temperaturas de sinterizacion en el rango
1000-1300 °C, velocidades de calentamiento de entre 100 y 1200 °C/min y tiempos
totales de procesado de 1 a 30 min. Las presiones comunmente utilizadas son inferiores
a los 100 MPa [Fang 2009]. Una revision de resultados mas relevantes obtenidos en
carburos cementados procesado por SPS, publicada recientemente por Eriksson et al.
[Eriksson 2013], pone de manifiesto la posibilidad de obtener materiales 100% a bajas
temperaturas y cortos tiempos de exposicién, logrando una importante mejora en el
control microestructural respecto a los procesados convencionales, aunque los tamafios
de grano mas finos reportados hasta la fecha estan todavia lejos de la escala

nanomeétrica.

Autores como Cha et al. [Cha 2003] y Jia et al. [Jia 2005] estudiaron la densificacion y
crecimiento de grano de mezclas WC-Co nanocristalinas en SPS, a temperaturas entre
los 900 °C y los 1100 °C. En la Fig 2.85 se muestra la evolucién de la densidad relativa y

del tamafio de grano del WC con la temperatura de sinterizacion en SPS [Cha 2003].

Los resultados publicados por estos autores ponen de manifiesto la posibilidad de

obtener carburos cementados WC-10Co con densificacién casi completa a 1000 °C,
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50-100 MPa de presion y un tiempo de mantenimiento de 10 min, condiciones en las

gue el tamafio promedio de grano de WC supera los 300 nm [Cha 2003].
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Fig 2.85 Densificacién y crecimiento de grano de mezclas WC-10Co nanocristalinas en
funcién de la temperatura de SPS para un tiempo de sinterizacion de 10 min:
a) densidad relativa b) tamafio del grano del WC [Cha 2003].

Este rapido crecimiento de grano esta en consonancia con los cambios morfologicos de
los granos de WC, a estructuras facetadas, observados a temperaturas inferiores a los
1000 °C, incluso cuando se utilizan velocidades de calentamiento de 1400 °C, lo que
resulta indicativo de la activacion de los mecanismos de transporte de masa, disolucion

o difusién superficial del WC, por efecto del campo eléctrico [Cha 2003, Michalski 2007].

Los valores de densidad relativa y tamafio de grano del WC reportados por Jia et al.
[Jia 2005] para carburos cementados WC-11Co sinterizados en SPS bajo una presion
de 25 MPa y un tiempo de mantenimiento de 5 min, se muestran en la Fig 2.86. Estos
resultados revelan que a temperaturas de sinterizacién de 1000-1050 °C, se alcanzan
densidades relativas inferiores al 90% y so6lo a temperaturas superiores a 1100 °C se
alcanzan densidades relativas superiores al 99%. Los tamafios de grano del WC
obtenidos por Jia et al. [Jia 2005] en sinterizados densos superan los 700 nm.

Un estudio de los parametros de sinterizacion en SPS realizado recientemente por
Mandel et al. [Mandel 2014b], pone de evidencia que la mejor combinacion de
densificacion y control microestructural, en composiciones WC-12Co, se logra para una
temperatura de 1250 °C con un mantenimiento de 5 min, y una velocidad de
calentamiento de 50 °C/min. En estas condiciones, obtuvieron sinterizados casi 100%
densos, y con un tamafio de grano de 200 nm, unos de los mas finos reportados en la

literatura, en composiciones similares.
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Fig 2.86 Densificacién y crecimiento de grano de mezclas WC-11Co nanocristalinas en
funcién de la temperatura de SPS, para un tiempo de sinterizaciéon de 10 min.
a) densidad relativa b) tamafio del grano del WC [Jia 2005].

Estudios de sinterizacion en SPS de grados de bajo contenido en Cobalto (7 wt.%),
revelan la posibilidad de alcanzar densidades relativas proximas al 100% a 1100 °C,
durante 10 min, utilizando presiones de entre 50 y 80 MPa [Shi 2005]. Los tamafios de
grano promedio del WC mas finos publicados para estas composiciones también se
aproximan a los 200 nm [Shi 2005]. Wang et al. [Wang 2006] sinterizaron mezclas
nanocristalinas WC-8Co en SPS a 1000-1200 °C, tiempos de mantenimiento de 5 a 18
min, y presiones de entre 15 y 35 MPa. Sus resultados ponen de manifiesto la
necesidad de alcanzar temperaturas de sinterizacion de 1150 °C y tiempos de 5 min
para lograr densificacion completa. Los tamafios de grano promedio del WC reportados
por estos autores superan los 275 nm. Observaciones realizadas por Wang et al. [Wang
2006] en estos materiales revelaron la existencia de una zona central zona de
microestructura anémala constituida por WC y fase n, cuyo tamafio disminuia al
aumentar el tiempo y la temperatura de sinterizacion, lo que resultaba indicativo de la
difusion externa del carbono. La presencia de fases secundarias (fase ny n’) en
carburos cementados sinterizados en SPS ha sido reportada también por Shi et al. [Shi
2005] y Wei et al. [Wei 2012a], quienes atribuyeron su formacion a la velocidad del
proceso, que limita la difusion del carbono libre permitiendo la decarburacién local del
material debido a su alto contenido en O. La influencia del contenido en C y condiciones
de molienda del polvo en la homogeneidad microestructural de los sinterizados, fue
analizada por Huang et al. [Huang 2008]. Segln estos autores, durante la sinterizacién,
la diferencia de actividad de C entre el borde y el centro de la muestra causa la difusion
del carbono desde la matriz y los punzones hacia el interior de la muestra, lo que actia

de fuerza impulsora del movimiento o difusion del ligante en la misma direccion,
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provocando un gradiente composicional de Co. Esto causa un enriquecimiento de Co en
el centro y un enriquecimiento de WC en el borde, lo que se traduce en un aumento de
la dureza y una reduccion de la tenacidad en las zonas superficiales. En la Fig 2.87 se
muestran las microestructuras del borde y centro de muestras WC-12Co-0.45VC
consolidadas en SPS a 1240 °C, 60 MPa durante 2 min [Huang 2008].

Otras variantes del SPS, donde se alcanzan mayores velocidades de calentamiento, se
han aplicado con éxito en carburos cementados, permitiendo alcanzar densidades
proximas al 100 % en tiempos totales de exposicion de 1-2 min. Kim et al. [Kim 2007a]
consolidaron mezclas WC-8/12Co ultrafinas (<400 nm) mediante PCAS o sinterizacion
activada por corriente pulsada a 1150 °C, 60 MPa, en un tiempo total de 1 min
(velocidad de calentamiento de 1000 °C/min), condiciones en las que reportaron
densidades superiores al 99% y tamafios de grano promedio de 380 nm [Kim 2007a].
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a) b)
Fig 2.87 Microestructura de carburos cementados obtenidas por SPS a 1240 °C- 60 MPa -
2 min, a partir de polvos nanocristalinos WC-Co molidos en turbula, a) zona central
b) zona superficial [Huang 2008].

La sinterizacién por pulsos de plasma o PPS fue aplicada por Michalski et al.
[Michalski 2007], quienes sinterizaron carburos cementados WC-12Co con densidades
relativas del 98-99% y tamafios de cristalito de 50-110 nm a 1100 °C-60 MPa, 5 min,
utilizando una velocidad de calentamiento de 600 °C/min. En la Fig 2.88 se muestran las
superficies de fractura publicadas por Michalski et al. [Michalski 2007], donde se pueden
observar granos de WC de tamafio muy superior al tamafio de cristalito obtenido por
DRX.

Este aspecto fue analizado por Park et al. [Park 2008], quienes determinaron tamafos
de grano del WC mediante analisis de imagen de micrografias FESEM y tamafios de
cristalito a partir de DRX, de WC-12Co sinterizados en SPS a 1100-1400 °C, 80 MPa,
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durante 5 min. Sus resultados mostraron importantes diferencias entre los tamafios de
grano promedio del WC medidos sobre imagenes de microscopia, en el rango 250-374
nm, y los tamafios de cristalito obtenidos, en el rango 60-127 nm, lo que cuestiona la

comparacion de los valores obtenidos por ambos métodos.

Fig 2.88 Superficies de fractura de carburos cementados WC-12Co sinterizados por PPS
a) a 1100 °C- 60 MPa durante 5 min, b) a 1200 °C- 60 MPa durante 5 min
[Michalski 2007].

La sinterizacion por calentamiento por induccion de alta frecuencia o HFIHS es otra
técnica que se ha mostrado efectiva en la sinterizacion de carburos cementados en
tiempos muy cortos, inferiores a los empleados en SPS [Kim 2004, Kim 2005,
Kim 2007b, Shon 2009]. Este novedoso proceso, basado en la aplicacion de una
corriente inducida y alta presion externa, ha permitido densificar materiales ceramicos y
composites en tiempos totales de procesado de alrededor de 1 min, gracias a sus
elevadisimas velocidades de calentamiento, de hasta 1500 °C. Estas caracteristicas la
sittan como una atractiva alternativa para la sinterizacion de materiales
nanoestructurados [Kim 2004, Kim 2005, Kim 2006, Kim 2007b, Woo 2010]. Trabajos de
Kim et al. [Kim 2004, Kim 2005, Kim 2007b] sobre sinterizacion de carburos cementados
mediante HFIHS demuestran la posibilidad de alcanzar densificacion completa en un
tiempo total de procesado inferior a 1 min. Segun resultados publicados por estos
autores, mezclas WC-9.2Co ultrafinas (200 nm) procesadas mediante HFIHS con
velocidades de calentamiento de 1200 °C/min y presiones de 60 MPa, alcanzan
densidades superiores al 99.4% a los 1200 °C, sin tiempo de permanencia. El corto
tiempo de exposicién del polvo a altas temperaturas, se espera que minimice el
crecimiento de grano de los materiales nanocristalinos, no obstante, deben realizarse
estudios sobre estos grados para evaluar el potencial de la técnica, ya que hasta la
fecha los tamafios de grano mas finos reportados superan los 250 nm [Kim 2004].
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El afan de reducir mas y mas el tamafio de grano del WC fomenta la investigacion en
nuevas alternativas de control microestructural que permitan consolidar carburos
cementados con verdadera nanoestructura. En este sentido, aparecen en la literatura
algunos trabajos [Zhu 2003, Sivaprahasam 2007, Huang 2007, Sun 2007b, Sun 2008,
Lei 2009, Sun 2011] donde se combina la habitual adiccién de aditivos inhibidores de
crecimiento de grano con el empleo de técnicas de sinterizacion rapida, y cuyos
resultados revelan un importante potencial.

Sivaprahasam et al. [Sivaprahasam 2007] estudiaron la sinterizacibn en SPS de
mezclas WC-12Co nanocristalinas con VC y CrsC, encontrando una marcada limitacion
de la densificacion por efecto de estos aditivos. Segin sus resultados, en
composiciones con inhibidores sinterizaciones en SPS a 1100 °C-50 MPa durante
10 min, que permiten densificar 100% mezclas sin aditivos, sélo permiten alcanzar
densidades relativas del 97-98% de la densidad tedrica. Los tamafios de grano
promedio publicados por Sivaprahasam et al. [Sivaprahasam 2007] en composiciones
con un 1%VC o 1%VC/CrsC: fueron de 500 nm, frente a los 800 nm obtenidos en
ausencia de inhibidores. Estudios de sinterizacion en SPS de mezclas nanocristalinas
WC-10Co con un 0.8 wt.%VC realizados por Zhu et al. [Zhu 2003] revelaron la
necesidad de utilizar temperaturas por encima los 1200 °C para alcanzar densificacion
completa. Las densidades relativas reportadas por estos autores en muestras
sinterizadas a 1200 °C-30 MPa durante 5 min y 1300 °C- 30 MPa durante 3 min, fueron
del 95,5 y 97.7%, respectivamente [Zhu 2003]. Huang et al. [Huang 2007] lograron
densificacion proxima al 100% en mezclas WC-12Co con 0.9wt.% de VC, Cr3C, y NbC
mediante SPS a 1240 °C, 60 MPa durante 2 min, reteniendo tamafios de grano de hasta
180 en la composicién con VC, lo que sitla a este material como uno de los mas finos
reportados hasta la fecha. Las microestructuras obtenidas por Huang et al. [Huang

2007] se presentan en la Fig 2.89.
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Fig 2.89 a) Micrografias SEM de carburos cementados sinterizados en SPS a 1240 °C 60 MPa
durante 2 min, a) WC-12Co, b) WC-12Co 0.9NbC, c) WC-12C0-0.9Cr3C,,
d) WC-12C0-0.9VC [Huang 2007].

El efecto del contenido en VC y CrsC; en la densificacion y evolucién microestructural de
mezclas WC-Co en SPS ha sido estudiado por Sun et al. [Sun 2007b, Sun 2008,
Sun 2011] en grados ultrafinos. Segun sus resultados, en composiciones con un
contenido en VC inferior o igual al 0.5 wt.% se alcanzan densidades relativas superiores
al 99.5% a temperaturas de sinterizacion superiores a 1200 °C. Las microestructuras
obtenidas revelan un significativo efecto del VC en el control del crecimiento de grano en
SPS, hasta un contenido critico, por encima del cual, no se aumenta la accién
inhibidora, tal y como se muestra en la Fig 2.90. Los tamafios de grano promedio mas
finos obtenidos con la adicién de VC fueron de 380 nm, correspondientes a un contenido
del 0.5 wt.%, frente a los 540 nm obtenidos en la composicion sin inhibidor.

Fig 2.90 a) Micrografias SEM de carburos cementados sinterizados en SPS a 1200 °C 40 MPa
5 min, a) WC-11Co0-0.3VC, b) WC-11Co0-0.5VC, ¢) WC-11Co0-0.7VC [Sun 2007b].

En mezclas con adiciones de Cr3C,, Sun et al. [Sun 2008] encontraron un marcada
reduccion en la densificacion por efecto del aditivo y una ligera inhibicién del crecimiento
de grano, que conducia a tamafios de grano promedio del WC superiores a los 430 nm
en todos las composiciones analizados. Ambos efectos quedan reflejados en la Fig 2.91.
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Fig 2.91 Efecto del CrsC; en la sinterizacion de composites WC-11Co en SPS a 40 MPa

durante 5 min: a) densidad relativa, b) tamafio de grano del WC [Sun 2008].

La combinaciones de ambos aditivos, VC y CrsC,, también ha sido analizada
recientemente, por Sun et al. [Sun 2011], quienes sinterizaron en SPS a 1200 °C
40 MPa 5 min mezclas ultrafinas WC-11Co con 0.3-0.7%VC y 0.2-0.6% CrsC,. Los
resultados obtenidos por estos autores revelan la existencia de una combinaciéon de
aditivos 6ptima, correspondiente a adiciones de 0.5 wt.%VC y 0.4 wt.%Cr3C,, la cual
permite alcanzar una densidad relativa superior el 99.5% manteniendo un tamafio de
grano promedio del WC préximo al del polvo de partida (350 nm). En este sentido,
resultan necesarios mas estudios de sinterizacion de mezclas nanocristalinas con
VC/Cr3C, mediante técnicas de sinterizacion rapida, para seleccionar las combinacion
de aditivos optima en funcion de las variables del proceso, y determinar el minimo

tamarfio de grano promedio del WC que es posible obtener en sinterizados densos.

En resumen, puede decirse que los resultados publicados de carburos cementados
consolidados mediante técnicas de sinterizacion rapida, aunque prometedores no han
cumplido las expectativas planteadas, y los tamafios de grano del WC obtenidos han
resultado muy superiores a los esperados, dadas las bajas temperaturas y cortos
tiempos de procesado utilizados en estas técnicas. La necesidad de densificacion
completa con crecimiento de grano limitado produce consideraciones opuestas en el
disefio del proceso. En este sentido, los requerimientos de densidades relativas
superiores al 99.9% en aplicaciones industriales, hacen que la sinterizacién de carburos
cementados nanocristalinos sea complicada, incluso con el uso de técnicas de
sinterizacion rapida. En la Tabla 2.4 se muestra un resumen de resultados de
densificacion y tamafios de grano de sinterizados WC-Co obtenidos mediante diferentes

técnicas.
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B Tamafio Densidad Tamafio
Proceso de . P Presion o, de grano : de grano
f L7 Ciclo térmico Composicion s relativa .
consolidacién (MPa) inicial promedio
(%) ’
(nm) final (nm)
. ’ WC-10Co
0 -
HP [Lin 2004] 1300 °C 20 min 30 0.6VC 100 169

HP [Sun 2007a] 1300 °C 90 min 25 WC11Co 80 100 780
HIP [Azcona 2002] 1100 °C 60 min 150 WC-10Co 100 100 ~400
HIP [Azcona 2002] 1100 °C 60 min 150 We0co 100 100 ~200

SPS [Sun 2007b] 1200 °C 5 min 40 WC-10Co ~200 99.6 540

SPS [Sun 2007b] 1200 °C 5 min 40 Wgéi/ogo ~200 99.6 380

WC-10Co

SPS [Sun 2011] 1200 °C 5 min 40 0.5vC ~200 99.5 350

0.4Cr3C,

SPS [Zhao 2008] 1100 °C 10 min 60 WC-10Co ~200 98 230
SPS [Sg’gé’;]ahasam 1100 °C 10 min 60 WC-12Co 250 99.9 800
SPS [Sg’gg;?hasam 1100 °C 10 min 60 WC-12Co 1VC 250 95.9 470

SPS [Huang 2007] 1240 °C 2 min 60 WC-10Co 50** - 280

SPS [Huang 2007] 1240 °C 2 min 60 WC-10Co 50 - 170
0.9vC

SPS [Xie 2006] 1150 °C 5 min 100 WC-10Co 33 - 200

SPS[Zhu 2003] 1200 °C 5 min 30 WC-10Co 11 97.7 ~100
0.8VC

SPS [Cha 2003] 1000 °C 10 min 100 WC-10Co 100 99 ~350
SPS [Mandel 2014b] 1250 °C 5 min 80 WC-12Co 120 99.8 200
HFIHS [Kim 2007b] 1200 °C, 0 min 60 WC-10Co 100 99.4 323
PPS [Michalski 2007] 1100 °C 5 min 60 WC-12Co 60 98 50*

ROC[Dubensky 1996] 1000 °C 10s 830 WC-8Co - 99.6 150
UPRC [Wang 2007] 1200 °C 15 min 1000 WC-10Co 50 99.4 97*

* tamafo de cristalito (DRX)
Tabla 2.4 Resultados de densidad y tamafio de grano de carburos cementados obtenidos a
partir de mezclas nanocristalinas consolidadas mediante diferentes técnicas
de sinterizacién [Fang 2009, Eriksson 2013, Mandel 2014a].

Estos datos publicados hasta la fecha demuestran que no se ha sinterizado materiales
WC-Co con tamafio de grano inferior a los 100 nm, por lo que la fabricacion de carburos

cementados con verdadera nanoestructura sigue siendo un reto cientifico y tecnoldgico.

2.3.5. Comportamiento mecanico y tribolégico

2.3.5.1. Propiedades mecanicas

La superioridad mostrada por los grados ultrafinos, en términos de mejora de la relacion
dureza-tenacidad [Schubert 1998, Kim 1997, Kim 2001, Gille 2002], y las excepcionales
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propiedades asociadas de los materiales nanocristalinos, justifican el enorme interés y
los esfuerzos destinados en la obtencién de carburos cementados nanoestructurados,
que constituyen una autentica promesa en cuanto a mejora de propiedades se refiere.
Las excelentes durezas esperadas en los grados nanocristalinos, podrian ir
acompafiados de pérdidas importantes de la tenacidad a fractura, por la
proporcionalidad inversa de ambas propiedades, sin embargo, la no linealidad
encontrada en sinterizados con tamafios de grano extremadamente finos, parece
presagiar resultados esperanzadores. Asi, pese a que, en general, reducciones del
tamafio de grano de la microestructura llevan asociadas perdidas de tenacidad a
fractura, en materiales cerdmicos y metdlicos nanoestructurados se invierte la tendencia
y se aumenta la tenacidad, debido a cambios en los mecanismos de deformacion
asociados a la elevada fraccién de borde de grano [Gleiter 1992, Siegel 1993]. La
extension de esta tendencia a sistemas WC-Co permite hipotetizar aumentos en la
tenacidad a fractura de carburos cementados con tamafio de grano en la escala
nanométrica [Fang 2009].

Las propiedades mecénicas de carburos cementados obtenidos a partir de polvos
nanocristalinos han sido objeto de numerosos estudios [Fang 1995, Jia 1998, Lin 2004,
Shi 2005, Jia 2005, Wang 2006, Jia 2007, Michalski 2007, Wang 2007, Huang 2007,
Huang 2008, Konyashin 2010]. Trabajos pioneros, como los realizados por Porat et al.
[Porat 1996] y Berger et al. [Berger 1997] revelaron el excelente potencial de los polvos
WC-Co nanométricos, que, pese a su acusado crecimiento de grano, alcanzaban
valores de dureza y resistencia a fractura transversal (TRS) muy superiores a los
obtenidos con polvos convencionales y submicrométricos. La importante mejora en
dureza y resistencia obtenida por estos autores, dificil de justificar exclusivamente por
reduccion de tamafios de grano en la microestructura final, iba acompafiada de pérdidas
en la tenacidad a fractura, pero manteniendo relaciones dureza-tenacidad superiores
que los grados convencionales. Investigaciones realizados por Kim et al. [Kim 1997, Kim
2001] con polvos nanocristalinos dopados con VC/TaC en comparacion con materiales
convencionales de igual composicion, mostraron aumentos de dureza de 1650 kg/mm2 a
2050 kg/mm2 y de TRS de 2300 a 4400 MPa. Seegopaul et al. [Seegopaul 1996]
encontraron valores de dureza de 2000 HV y resistencia a grietas Palmqvist de 70
kg/mm en carburos cementados WC-9.4C0-0.4VC-0.8CrsC, consolidados mediante

Sinter-HIP a partir de mezclas nanocristalinas.

Se ha demostrado que la propiedades mecanicas de los carburos cementados

obtenidos a partir de polvos WC-Co nanocristalinos dependen enormemente del
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proceso de fabricacién del polvo, de la seleccion de aditivos inhibidores y las
condiciones de procesado [Porat 1996, Kim 1997, Schubert 1998, Xueming 1998, Kim
2001, Gille 2002, Lee 2006]. Datos mecanicos de diferentes grados recopilados por
Schubert et al. [Schubert 1998] muestran la superioridad, en términos de mejora de la
relacion dureza-tenacidad, de los carburos cementados obtenidos a partir de polvos
nanocristalinos con una selecciéon adecuada de aditivos y condiciones de procesado,
con diferencias mas notorias en el rango de altas durezas [Schubert 1998].

Denseley et al. [Denseley 1997] estudié la tenacidad a fractura de carburos cementados
WC-6.7Co con tamafio de grano proximo a los 100 nm, encontrando valores de
tenacidad a fractura en modo | y en modo I/lll inferiores a los obtenidos en materiales
convencionales de igual composicion. Resultados que, aunque consistentes con las
tendencias generales de WC-Co, decepcionaron a la comunidad cientifica. Cha et al.
[Cha 2001a, Cha 2001b, Cha 2005] evaluaron las propiedades mecanicas de carburos
cementados obtenidos a partir mezclas nanocristalinas WC-10Co-VC/TaC y WC-10Co-
VC/Cr3C, en comparacion grados convencionales, y encontraron un aumento de dureza
por la reduccién del tamafio de grano, como se observa en la Fig 2.92a, acompafado de
importantes reducciones en la tenacidad a fractura y en la resistencia a fractura
transversal. Segun estos autores, la correspondencia entre los bajos valores de TRS y
los bajos momentos de saturacion magnética de la fase Co encontrados en los
materiales obtenidos a partir de los polvos nanocristalinos, Fig 2.92b, resultaba
indicativa del efecto de la altas concentraciones de soluto en el ligante en su pérdida de
capacidad de deformacion. La reduccion de la tenacidad a fractura en estos materiales
no se justificaba exclusivamente por la reduccion del recorrido medio libre de Co, sino
que esta influenciada por la menor relacion hcp/fcc del Co debido a la mayor disolucion
de W. Esto produce una menor transformacion de la estructura hcp a fcc durante la
deformacién, y en consecuencia una reduccién de la tenacidad a fractura del material.
En la Fig 2.93 se muestra la correlacion de la tenacidad con el recorrido medio libre del

Co, y con la relacién de fases del Co.

En contraste con estos resultados, algunos trabajos ponen de manifiesto posibles
desviaciones en el comportamiento mecanico de carburos cementados cuando el
tamafo de grano del WC se aproxima a los 100 nm [Fang 1995, Jia 1998]. Fang et al.
[Fang 1995] mostraron aumentos en la resistencia a la propagacion de grietas de
carburos cementados fabricados con polvos nanocristalinos, respecto a los obtenidos a
partir de polvos convencionales, cuando se comparan niveles de dureza similares.
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Fig 2.92 a) Dureza de WC-10Co en funcion de la raiz cuadrada del tamafio de grano,
b) Resistencia a rotura transversal de WC-10Co en funcion del momento de saturacion

magnética de la fase Co [Cha 2001a].
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Fig 2.93 a)Tenacidad a fractura de WC-10Co en funcién de la variacion del recorrido medio
libre de Co, b) Tenacidad a fractura de WC-10Co en funcion de larelacion de

intensidades de los picos de DRX de la fase hcp y fcc del Co [Cha 2001b, Cha 2005].

Resultados publicados por Jia et al. [Jia 1998] revelan que la reduccion de tenacidad a
fractura con el incremento de dureza se detiene cuando el tamafio de grano se aproxima
a la nanoescala, tal y como se observa en la Fig 2.94. Esto sugiere que, mientras en
materiales convencionales, la tenacidad a fractura se reduce al incrementarse la dureza,

en materiales nanocristalinos los aumentos de dureza van acompafiados de pérdidas de
tenacidad menos significativas.

Segun algunos autores [Fang 2009, Bartha 2000], el aumento de tenacidad a fractura
encontrado en carburos cementados obtenidos a partir de polvos nanocristalinos

respecto a los convencionales, se debe a variaciones en el contenido en Co.
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Fig 2.94 Tenacidad a fractura en funcién de la dureza de carburos cementados WC-Co

convencionales y nanocristalinos [Jia 1998].

Segun resultados de Fang et al. [Fang 2009], partiendo de polvos nanocristalinos WC-
10Co se pueden obtener carburos cementados con valores de dureza de 1580 kg/mm?
con tenacidades de 12 MPa-m'? mientras que con polvos convencionales, sélo se
alcanzan estas durezas disminuyendo el contenido el Co, lo que se traduce en
reducciones de la tenacidad a fractura hasta valores de alrededor de 9 MPa-m*?. Asi, el
uso de polvos nanocristalinos, con un procesado adecuado se ha demostrado que
permite incrementar la tenacidad a fractura del composite, para un mismo valor de
dureza, hasta en un 30% [Fang 2009]. En la Tabla 2.5 se muestran algunos de los
resultados mas relevantes de la literatura [Fang 2009, Eriksson 2013, Mandel 2014a], en
sinterizados obtenidos a partir de polvos nanocristalinos consolidados mediantes
diferentes técnicas.

Tamatio de Tenacidad a
Proceso de consolidacion Composicion prgﬁggio Dureza (HV) (’\;rggt.trjrzgz)
(nm)
HP [Lin 2004] WC-10Co-0.6VC 169 2084 8.8*
HP [Sun 2007a] WC11Co 780 1575 -
HIP [Azcona 2002] WC-10Co ~400 1740 -
HIP [Azcona 2002] WC-10Co-0.5VC ~200 1910 -
SPS [Sun 2007b] WC-10Co 540 1830 11.5*
SPS [Sun 2007b] WC-10Co0-0.5VC 380 1900 11.5%
SPS [Sun 2011] WC-10C0-0.5VC-0.4Cr3C, 350 1940 12.5%
SPS [Zhao 2008] WC-10Co 230 2030 13.5%*
SPS [Sivaprahasam 2007] WC-12Co 800 1450 11.9%*
SPS [Sivaprahasam 2007] WC-12Co-1VC 470 1570 10.4**
SPS [Huang 2007] WC-10Co 280 1569 9.5%
SPS [Huang 2007] WC-10Co0-0.9VC 170 1726 9.3*
SPS [Xie 2006] WC-10Co 200 2030 -
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SPS [Zhu 2003] WC-10C0-0.8VC ~100 1887 11.5*
SPS [Cha 2003] WC-10Co ~350 1800 12+
SPS [Mandel 2014a] WC-12Co 200 1730 10.1*
HFIHS [Kim 2007b] WC-10Co 323 1886 13.5%
PPS [Michalski 2007] WC-12Co 50° 2250 15.3%
ROC [Dubensky 1996] WC-8Co 150 1936 9.8*
UPRC [Wang 2007] WC-10Co 97 1845 10.2%%

2 Tamafio de cristalito (DRX)
* Método de indentacion, Ec. Shetty, ** Método de indentacion, Ec. Anstis, *ASTM -B771

Tabla 2.5 Valores de dureza y tenacidad a fractura de carburos cementados obtenidos a
partir de mezclas nanocristalinos consolidadas mediante diferentes técnicas
de sinterizacién [Fang 2009, Eriksson 2013, Mandel 2014].

Como puede comprobarse, el uso de técnicas de sinterizacion asistidas por presiéon en
mezclas nanocristalinas con aditivos inhibidores ha permitido obtener carburos
cementados con propiedades mejoradas, resultado de la ausencia de defectos y el buen
control microestructural logrado [Azcona 2002, Lin 2004, Dubensky 1996]. Pueden
destacarse los excelentes valores de dureza obtenidos por Lin et al. [Lin 2004] en
materiales WC-10Co-0.6VC consolidados mediante HP, superiores a muchos resultados
reportados mediante técnicas de sinterizacion rapida. Los valores de tenacidad a
fractura publicados por estos autores [Lin 2004], aunque algo inferiores a los reportados
con técnicas no convencionales, superan los obtenidos por Jia et al. [Jia 1998]. Los
materiales obtenidos mediante procesos de sinterizacion rapida, a pesar de alcanzar
tamafios de grano superiores a los esperados, muestran una excelente combinacion de
propiedades, especialmente en el rango de altas durezas, correspondiente a tamafos
de grano del WC proximos a la escala hanométrica. Debe sefialarse la disparidad de
valores de dureza reportados en grados similares procesados en condiciones parecidas,
lo que concuerda con las diferencias de tamafios de grano reportadas. Los datos de
tenacidad reportados en estos materiales son extraordinariamente elevados, teniendo
en cuenta los valores de dureza alcanzados. Destacan, por ejemplo, los 13.5 MPa-m*?
obtenidos por Zhao et al. [Zzhao 2008] en materiales con durezas de 2030 HV3p y
especialmente, los 15.3 MPa-m"? reportados por Michalski et al. [Michalski 2007] en
grados con 2250 HV3p de dureza, aunque debe tenerse en cuenta la sobreestimacion de
los valores de tenacidad obtenidos mediante la ecuacion de Anstis [Soleimanpour 2012].
El Fig 2.95 se muestra la relacion tenacidad a fractura-dureza de carburos cementados
obtenidos a partir de polvos nanocristalinos mediante diferentes procesos de

consolidacion, en comparacion con grados convencionales [Richter 1999].
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Puede observarse un notable aumento de tenacidad a fractura de estos materiales
obtenidos a partir de polvos nanocristalinos, en consonancia con los resultados de
Jia et al. [Jia 1998], aunque debe tenerse en cuenta que los datos de tenacidad
recopilados corresponden a medidas indirectas obtenidas por el método de indentacion,
cuyos resultados dependen del modelo empleado y del estado de tensiones superficial
[Torres 2001, Sanchez 2005], y cuya reproducibilidad mediante ensayos de tenacidad
normalizados (ASTM-B771, ASTM E399) no se ha demostrado [Fang 2009]. Asi,
desafortunadamente, son todavia necesarios datos que corroboren estos altos valores
de tenacidad para confirmar la mayor tenacidad a fractura de los carburos cementados
obtenidos a partir de polvos nanocristalinos. No obstante, en base a los resultados
disponibles resulta claro que el comportamiento mecénico se desvia de la tendencia
normal, hacia relaciones dureza-tenacidad mejoradas, cuando el tamafio de grano se
acerca a la escala nanomeétrica.

A pesar de estos resultados, debe remarcarse que, hasta la fecha, los tamafios del
grano promedio del WC obtenidos en los sinterizados, son muy superiores a los 100 nm,
por lo que el comportamiento mecanico de sistemas WC-Co con verdadera
nanoestructura (<20-30 nm) permanece sin explorar. Asi, todavia son necesarios
importantes avances cientificos y tecnologicos para la fabricaciébn y evaluacion

mecanica de carburos cementados nanocristalinos.
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Fig 2.95 Relacién tenacidad a fractura-dureza de carburos cementados convencionales
[Richter 1999] y carburos cementados obtenidos a partir de polvos nanocristalinos

consolidados mediante técnicas no convencionales [Fang 2009].
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2.3.5.2. Comportamiento tribolédgico

El efecto de la reduccion del tamafio de grano del WC en la resistencia al desgaste ha
sido analizado por numerosos autores (apartado 2.2.2), por lo que la extrapolacién de
las tendencias o resultados obtenidos para carburos cementados ultrafinos permiten
predecir, en cierto modo, el comportamiento a desgaste de carburos cementados nano o
cuasi-nanocristalinos. No obstante, la ausencia o escasez de estudios al respeto hace
que su rango de aplicaciones potenciales no esté todavia claro.

Los Unicos resultados de desgaste de carburos cementados nanocristalinos son los
publicados por Jia y Fischer [Jia 1996, Jia 1997], quienes estudiaron el desgaste por
deslizamiento y por abrasion de sinterizados WC-Co de tamafio de cristalito del WC de
70 nm, en relacion con otros grados. El aumento de la resistencia al desgaste por
deslizamiento en seco de los grados nanoestructurados, en proporcién con su dureza se

muestra en la Fig 2.96.

Tasa de desgaste (107 mm3/Nm)
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Fig 2.96 Desgaste de carburos cementados en condiciones de deslizamiento frente a SizN4 a
9.8 N de cargay velocidad de deslizamiento de 31.4 mm/s [Jia 1997].

El andlisis del coeficiente de desgaste (segun la ecuacion de Archard) en funcién del
tamafio de grano del WC para diferentes contenidos en Co permitié a Jia y Fischer
[Jia 1997] confirma, que la tendencia general de incremento del coeficiente desgaste
con la reduccién del tamafio de grano no se extendia a los grados nanoestructurados,
tal y se observa en la Fig 2.97. Segun estos resultados, la resistencia al desgaste de los
grados nanocristalinos depende exclusivamente de su dureza, por lo que, para un
mismo contenido en Co, su desgaste era un 40% mas bajo que el de los

convencionales.
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Fig 2.97 Variacion del coeficiente de desgaste en funcion del tamafio de grano del WC, en

condiciones de deslizamiento [Jia 1997].

Similar comportamiento fue obtenido en condiciones de abrasion [Jia 1996]. Los
resultados obtenidos revelaron el excelente comportamiento de los carburos
cementados nanoestructurados, que mostraban una resistencia al desgaste abrasivo

doble que la de los grados convencionales, tal y como se muestra en la Fig 2.98.
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Fig 2.98 Resistencia al desgaste en funcion de la dureza, en condiciones de abrasién de dos

cuerpos frente a diamante [Jia 1996].

Mas recientemente, Konyashin et al. [Konyashin 2010] han analizado el comportamiento
tribolégico de carburos cementados casi-nanocristalinos, a fin de aclarar el rango de
aplicaciones donde estos grados podrian sustituir a los grados convencionales. En la
Fig 2.99a se muestra la resistencia a la abrasion de estos grados casi hanocristalinos en
funciéon del contenido en Co, obtenida segun la ASTM B611. Puede observarse el
notable incremento del desgaste con el aumento del contenido en Co, de acuerdo con la
brusca reduccién de dureza experimentada al aumentar la fraccién de ligante. La

excepcional relacion dureza-tenacidad obtenida para el grado nano de menor contenido
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en Co (10 wt.%) hace que presente una resistencia al desgaste siete veces mayor que
un grado ultrafino con igual contenido en Co, y casi un 50% superior que la un grado

ultrafino con un 7% en Co, tal y como se muestra en Fig 2.99b.

Esta supremacia de los grados nanocristalinos en el rango de altas durezas, superiores
a los 18 GPa, no se extiende en el rango de durezas moderadas y altas tenacidades,
tipico de aplicaciones en mineria. Ensayos de laboratorio realizados por Konyashin et al.
[Konyashin 2010] en corte de hormigén y granito, y taladrado por percusién, mostraron
una notable reduccion de la resistencia al desgaste de los grados nano con un
25-33%Co en relacion con los grados gruesos estandar. Similar tendencia fue obtenida
en ensayos de abrasion (ASTM B661) donde se comparan estos materiales con grados
convencionales de igual dureza (1300 HV). El desgaste obtenido en los grados nano fue
tres veces superior experimentado por los grados gruesos, lo que se atribuye, al
aumento del contenido en Co de los grados nano. Segun Konyashin et al.
[Konyashin 2010], en concordancia con estudios previos de Luyckx et al. [Luyckx 2007],
el aumento del contenido en ligante en igualdad de dureza, hace que aumente la
proporcion de superficie menos resistente a la abrasion, lo que justifica el aumento el

desgaste abrasivo.

Krakhmalev et al. [Krakhmalev 2007, Krakhmalev 2008] también analizaron el desgaste
por abrasivo de carburos cementados proximos a la escala nanométrica (0.2-0.3 um),
encontrando una inversion de tendencias en funciéon de la escala de abrasién. Los
resultados reportados por estos autores revelan que, frente a abrasivo gruesos, los
grados nano muestran una resistencia a la abrasion 5 veces superior a la de los grados
convencionales, mientras que frente a abrasivos finos, presentan una resistencia tres
veces inferior a la de los grados gruesos [Krakhmalev 2008]. Esta reduccion de la
resistencia al desgaste por microabrasion de los grados nanocristalinos esta asociada a

la importante deformacion plastica experimentada por estos grados [Krakhmalev 2007].

Ndlovu et al. [Ndlovu 2007] evaluaron la resistencia al rayado (nanorayado simple y
multiple) de carburos cementados casi nanocristalinos (0.25 pm), encontrando una
notable superioridad respecto a otros grados de mayor tamafio, debida
fundamentalmente a su elevada dureza. En la Fig 2.100 se muestra la profundidad de
penetracion durante el rayado en funcion de la carga, para un WC-Co casi
nanocristalino en comparacién con un grado submicrométrico de igual composicion.
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Todo ello, hace presagiar importantes mejoras en la resistencia al desgaste al reducir el
tamafio de grano de los sinterizados a la escala nanocristalina, lo que aumenta el

interés en el desarrollo y evaluacion de nuevos grados con verdadera nanoestructura.
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Fig 2.99 a) Desgaste por abrasion (ASTM B611) de carburos cementados nanocristalinos

(~200 nm) en funcién del contenido en Co, b) Desgaste abrasivo de un grado

nanocristalino en relacion con grados ultrafinos [Konyashin 2010].
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Fig 2.100 Profundidad de penetracion en funcién de la carga de rayado de un carburo
cementado WC-6Co casi nanocristalino (TO6SMG) en comparacion con un grado
submicrométrico (TO6MF) [Ndlovu 2007].
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3. PLANIFICACION DE LA INVESTIGACION

3.1 Programa experimental

Esta investigacion tiene por objeto estudiar la obtencion, procesado y sinterizacion de
mezclas WC-Co ultrafinas y nanocristalinas, evaluando el efecto de los polvos de
partida, composicion de las mezclas, técnicas y variables de sinterizacion empleadas,
tanto en el desarrollo microestructural como en el comportamiento mecanico de los

materiales obtenidos.

La escasa disponibilidad en el mercado de polvos de WC y/o mezclas WC-Co con
verdadera nanoestructura (tamafio de grano <100nm) y adecuada pureza quimica,
conduce al planteamiento y desarrollo de una primera etapa de la investigacion donde
se aborda la fabricacion de las materias primas mediante molienda mecanica de polvos
de WC y Co micrométricos. La obtencion de WC y mezclas WC-Co nanocristalinas
mediante molienda de alta energia ha sido objeto de numerosos estudios [Zhang 2003,
Mi 1997, Sun 2003, Buther 2007, Back 2005, Zhang 2008, Enayati 2009, Hewitt 2009],
pero son muy pocos los trabajos donde se analiza su desarrollo microestructural y
propiedades mecanicas del material consolidado. Por ello, se ha seleccionado la
molienda mecanica como una alternativa de fabricacion que permita analizar el
comportamiento durante la sinterizacion de estos materiales, en relacion con los

obtenidos mediante otras tecnologias.

La bibliografia existente y pruebas preliminares realizadas durante la investigacion han
servido para definir las condiciones de procesado, previo a la sinterizacion, de los polvos
y mezclas WC-Co ultrafinas y nanocristalinas estudiadas, tanto de las obtenidas por
molienda como de las comerciales seleccionadas en esta tesis, con objeto de minimizar
la problematica asociada a su elevada superficie especifica: mayor tendencia a la
aglomeracioén, oxidacion, absorcion de humedad y otros contaminantes, etc [Azcona
2002, Schubert 1995].

El andlisis del comportamiento durante la sinterizacion de estas mezclas ultrafinas y
nanocristalinas, desde el punto de vista de la densificacidn, desarrollo microestructural y
control de crecimiento de grano, constituye el aspecto fundamental de esta
investigacion. Para ello, ademas de la adicion a las mezclas de VC y CrsC, como
inhibidores de crecimiento de grano, se ha seleccionado como técnicas de sinterizacién

alternativas al procesado convencional en vacio, la compactacion isostatica en caliente
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(Hot isostatic pressing-HIP) y sinterizacién por Chispa de Plasma (Spark Plasma
Sintering-SPS). [Fang 2009, Sivaprahasam 2007, Shi 2005, Cha 2003, Azcona 2002].

El estudio microestructural, asi como la caracterizacion mecéanica de los materiales
desarrollados permitird analizar la influencia de las variables planteadas en la calidad
del producto final, evaluando la bondad y viabilidad tanto de la via de fabricacion del
polvo como de las técnicas y condiciones de procesado empleadas. En la Fig 3.1 se
muestra un esquema de proceso experimental seguido en esta tesis doctoral.

Disefio de Materiales
Obtencidn y seleccion

PalVes Mezclas comerciales Inhlbc;gores
micrométricos: Ulialinasy crecimiento
: nanocristalinas:
WC, Co WC-Co de grano:
VC, CrsC,
v @
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- Reduccion de tamafios [—p
- Homogeneizacion Caracterizacién

quimica y fisica

v

Secado —>
Caracterizacion
¢ microestructural
(SEM-FESEM,
Tamizado-granulado TEM, DRX)

Anélisis térmico
(TGA, DSC,
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. Dilatometria)
Compactacion
¢ Caracterizaciéon
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Fig 3.1 Diagrama de flujo del proceso experimental seguido en la investigacion.
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Asi, la realizacién de esta investigacion para la consecucion de los objetivos planteados,

lleva asociadas una serie de acciones y experiencias que se especifican en las

siguientes etapas del programa experimental:

v

Seleccion de las materias primas: Mezclas comerciales WC-Co ultrafinas y
nanocristalinas, polvos micrométricos de WC y Co, y polvos de VC y Cr3C, de

adecuada granulometria como aditivos inhibidores de crecimiento de grano.

Caracterizacion de los polvos de partida (polvos y mezclas comerciales,
polvos experimentales y los aditivos): Determinacion de tamafios y

morfologia, fases cristalinas y analisis quimico.

Estudio de las condiciones y variables de molienda para la obtencién de
mezclas ultrafinas y nanocristalinas a partir de polvos micrométricos: Medio
de molienda, atmosfera de proteccion, aglutinante orgénico, relacion de
carga, velocidad de rotacion y tiempos de proceso.

Mezcla-homogenizacion de las composiciones seleccionadas a partir de las
mezclas ultrafina y nanocristalina comerciales. Seleccion de las condiciones
de molienda para obtener una adecuada distribucién de constituyentes, y

minima contaminacion del producto.

Caracterizacion de las mezclas WC-12Co-xVC-yCr3C; desarrolladas: Analisis
de tamafios de particula y morfologia, estudio de fases cristalinas (tamafios
de cristalito y nivel de deformacion de red), andlisis elemental de C y O,

andlisis térmico (TGA/DSC) y estudio dilatométrico.

Consolidacion de las mezclas WC-12Co-xVC-yCrsC, ultrafinas y
nanocristalinas obtenidas mediante sinterizacion convencional en vacio,

compactacion isostatica caliente y sinterizacion por chispa de plasma.

Caracterizacion fisica, quimica y microestructural de los materiales
consolidados mediante medidas de densidad y porosidad, analisis de C,
estudio de fases cristalinas y determinacion de tamafios de grano del WC.
Este andlisis permitira estudiar el efecto de las caracteristicas de las mezclas,
método de obtencion del polvo, tamafio de particula y contenido de

inhibidores, y de las técnicas y condiciones de procesado, en la densificacion,
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desarrollo microestructural, y crecimiento de grano de los sinterizados

obtenidos.

v’ Caracterizacién mecéanica de los materiales desarrollados mediante ensayos
de dureza y determinacion de la tenacidad a fractura, para analizar el efecto
de los polvos de partida y las estrategias de control de crecimiento de grano

en el comportamiento mecanico del producto final.
v" Andlisis y correlacion de los resultados obtenidos.

v" Conclusiones.

3.2.  Etapas de lainvestigacion

Las etapas que se seguiran durante el desarrollo de la investigacion, segin se plantea

en la planificacion, son las siguientes:

3.2.1. Etapa |. Seleccion de las materias primas

Las materias primas seleccionadas en esta investigacion han sido los grados de metal
duro mas finos disponibles en el mercado, un polvo en rango ultrafino-nanocristalino con
tamafio particula 100-250 nm y un polvo rigurosamente nanocristalino con tamafio de
grano en el rango 40-80 nm. Ambos polvos son suministrados todavia como materiales
experimentales, es decir, fabricados bajo pedido, en pequefias cantidades y con elevado
coste. Como composicion basica se ha elegido la correspondiente a un 12wt.% de Co,

por ser la suministrada por los fabricantes de los dos grados comerciales seleccionados.

Junto con los polvos comerciales mencionados se utilizan polvos micrométricos de WC
y Co, como materias primas para la obtencion de mezclas WC-12Co ultrafina y

nanocristalina mediante molienda de alta energia.

Como aditivos inhibidores de crecimiento de grano se seleccionan polvos de VC y CrsCo,
ya que, tal y como se ha expuesto en el panorama cientifico, son los mas efectivos en el
control del crecimiento de grano continuo y discontinuo [Bock 1992, Schubert 1995,
Carroll 1999, Morton 2005, Weidow 2009]. Se seleccionan polvos con tamafio de
particula submicrométrico, para mejorar su homogeneizaciéon y en consecuencia, su
efecto inhibidor, asi como para evitar porosidad residual o lagunas de cobalto asociadas

a la presencia de particulas de mayor tamafio. También se utilizara polvo de grafito que
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sera afiadido a la mezclas para ajustar su contenido en C, a fin de evitar la formacion de

fases secundarias indeseables debido a la decarburacion caracteristica de estos grados.

3.2.2. Etapa Il. Caracterizacion de los polvos de partida

Los polvos micrométricos de partida y las mezclas comerciales seleccionadas, se
caracterizaran mediante diferentes técnicas antes de ser sometidos a la etapa mezcla-
molienda. El estudio comprende: Caracterizacién quimica mediante analisis elemental
de C y O, y microandlisis por energia dispersivas de rayos X (EDX), determinacion de
tamafios y morfologia mediante Microscopia electrénica (SEM, FESEM, TEM), y analisis
cristalografico mediante Difraccion de Rayos X para determinar fases cristalinas,

tamafios de cristalito y nivel de microdeformacion de red del WC.

3.2.3. Etapa Ill. Fabricacién de mezclas ultrafinas y nanocristalinas

mediante molienda de polvos micrométricos

Los polvos micrométricos de WC con adiciéon de un 12wt.%Co, seran molidos en molino
planetario en condiciones de alta energia, para producir mezclas ultrafinas y
nanomeétricas minimizando tiempos de procesado y contaminacién del producto. Las
condiciones de molienda, velocidad de rotacion, relacion de carga y atmdsfera
protectora, se seleccionaran en base a al bibliogréfica existente [Buther 2007, Zhang
2008, Enayati 2009, Hewitt 2009]. Se estudiaran dos condiciones de molienda, en seco
y en hiimedo, analizando el efecto del tiempo de procesado, en la reduccién de tamafios
y distribucidon de tamafios de particula, tamafios de cristalito y deformacion de red del
WC, y contaminacion del material.

3.2.4. Etapa IV. Molienda de las mezclas ultrafina y nanocristalina

comerciales

Para los polvos ultrafinos y nanocristalinos la molienda juega un papel fundamental en la
microestructura y propiedades del producto final. Se necesita elevada energia para
romper los aglomerados (reduccion de las intercaras WC-WC) vy distribuir
homogéneamente el Co y los aditivos [Schubert 1995, Gille 2002]. Por ello, en esta
etapa se definiran las composiciones a desarrollar y las condiciones Optimas de
molienda-homogeneizacion de las mezclas WC-12Co-xVC-yCrsC, ultrafinas y

nanocristalinas seleccionadas, para obtener una adecuada dispersion de constituyentes
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(Co, inhibidores, aglutinante organico, y carbono en aquellos materiales que fuera

necesario) con minima contaminacion del producto.

3.2.5. Etapa V. Caracterizacion de las mezclas obtenidas

Las mezclas obtenidas tras la etapa de molienda se caracterizaran quimica, morfologica
y cristalograficamente, con las mismas herramientas y de forma anéloga a los polvos de
partida. Se analiza el efecto de la molienda en la adsorciéon de O y otros contaminantes,
distribucion de constituyentes, aglomeracion, reduccion de tamafios de particula y de
cristalito y aumento del nivel de deformacion de red.

Para estudiar el comportamiento durante la sinterizacién de las mezclas obtenidas se
utilizard termogravimetria (TGA) y Calorimetria Diferencial de Barrido (DSC). Estas
herramientas de analisis térmico permiten obtener informacion de fendmenos tales
como la reduccion de éxidos, formacion del eutéctico y transformaciones secundarias,
gue resultan de especial interés para analizar efecto del polvo de partida y su
composicion, en el comportamiento a alta temperatura. Esta caracterizacion se
completara con el andlisis dilatométrico de las mezclas, para estudiar la densificacion

del polvo/compacto con la temperatura, y acotar la ventana de sinterizacion.

3.2.6. Etapa VI. Consolidacion de los materiales

La consolidacion de las mezclas WC-12Co-xVC-yCr,Cs ultrafinas y nanocristalinas
estudiadas se llevard a cabo por tres rutas: Sinterizacion convencional en vacio,

Compactacion isostatica caliente (HIP) y Sinterizacion por chispa de plasma (SPS).

Para la sinterizacién en vacio y mediante HIP, se utilizaran compactos obtenidos por
prensado uniaxial. La carga se seleccionara a fin de obtener compactos en verde de
elevada densidad, con la consistencia adecuada para su manipulacion, y para favorecer
la densificacién posterior, pero sin sobrepasar la presion critica que produzca grietas en
los sinterizados (“end capping”) [Ordéfiez 2004]. En SPS se consolidara el polvo
directamente, por lo que las mezclas preparadas para este procesado no deberan

contener aglutinante orgénico.

La consolidacion en vacio se realizara a diferentes temperaturas, por encima y por
debajo de temperatura eutéctica, y con distintos tiempos de mantenimiento, con objeto

de estudiar la densificacion y desarrollo microestructural en los primeros estadios de la
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sinterizacion. El procesado HIP se llevara a cabo sobre compactos encapsulados en
vidrio, sobre los que se aplicara elevada presion y bajas temperaturas (sinterizaciéon en
fase sélida), con el fin de obtener materiales con densificacion completa y minimo
crecimiento microestructural [Azcona 2002].

En la linea del control microestructural, la sinterizacién mediante SPS, por las bajas
temperaturas y cortos tiempos de proceso, se presenta en la literatura como una
atractiva alternativa para la consolidacion de nanomateriales, incluyendo mezclas WC-
Co donde se han referenciado excelentes resultados [Chaim 2009, Viswanathan 2006,
Cha 2003, Jia 2005, Shi 2005, Wang 2008, Huang 2008, Eriksson 2013]. Las
condiciones de proceso SPS se seleccionaran de acuerdo con la bibliografia existente,
intentando elevar la presién, hasta los valores permitidos por el sistema (matrices y
pistones) y reducir temperaturas, tiempos mantenimiento y procesado, para preservar

una estructura proxima a la escala nanométrica.

3.2.7. Etapa VII. Caracterizacion quimica, fisica y microestructural

Los materiales consolidados se caracterizardn quimicamente mediante andlisis
elemental de C, que es la técnica mas precisa y la mas utilizada en la industria del metal
duro. Este andlisis serd de vital importancia, para ajustar el contenido en C de las

mezclas iniciales, a fin de mantener la composicidn final en la regiéon pseudobinaria.

La caracterizacion fisica consistira en medidas de densidad utilizando el principio de
Arquimedes y determinacion de la porosidad a partir de la observacion metalogréfica,
mediante designacion de cdédigos por comparacion con patrones, segun la norma
correspondiente, y cuantificacion mediante analisis de imagen. Dada la importancia de
la determinacion de la porosidad en el control de calidad del metal duro, resulta
necesario recurrir a la observaciéon microscopica, ya que su determinacion a partir de las
medidas de densidad requiere el uso de la densidad tedrica, valor que oscila del tedrico
de la composiciéon estequiométrica, dada la variacion del contenido de C de los

sinterizados.

La caracterizacion microestructural consistira en un andlisis de fases cristalinas
mediante Difraccion de Rayos X, y observacién microestructural mediante Microscopia
Electrénica de Barrido y de Emision de Campo, asi como Microscopia electrénica de
Transmision. Esta caracterizacion, junto con el andlisis por energias dispersivas de

rayos X, permitird analizar aspectos microestructurales, tales como, tamafio y
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distribucion de tamafios de grano del WC, contigiiidad entre carburos, localizacion de
los aditivos inhibidores, fundamentales para estudiar el crecimiento grano de los
distintos materiales, el efecto de los inhibidores y de las técnicas y condiciones de
procesado empleadas.

3.2.8. Etapa VIII. Caracterizacion mecanica

La caracterizacion mecénica de los materiales desarrollados se llevara a cabo mediante
ensayos de dureza y determinacion de la tenacidad a la fractura por el método de
indentacion. La correlacibn de estos parametros mecénicos con los aspectos
microestructurales analizados permitird estudiar el efecto del polvo de partida y de las
estrategias de control de crecimiento de grano, aditivos y técnicas de sinterizacion, en el

comportamiento mecénico del producto final.

3.2.9. Etapa IX, X. Andlisis de resultados y conclusiones

Estas uUltimas etapas comprenderan el andlisis y correlacion de los resultados obtenidos
en las etapas precedentes. Este estudio se llevara a cabo en relacién con las variables y
pardmetros establecidos en esta investigacion:

- Condiciones de molienda para obtener polvos ultrafinos y nanocristalinos: Ruta

(humedo y seco) y tiempo de proceso.

- Polvos de partida, comerciales y experimentales: Método de preparacion, Tamafio de

particula, pureza quimica y contenido en C.

- Composicion de las mezclas: Efecto de los inhibidores (naturaleza y porcentaje).

- Ruta y condiciones de procesado (vacio, HIP y SPS).

Se analizara el comportamiento de los polvos experimentales fabricados por molienda,
en relacion con los materiales disponibles en el mercado. Se analizara el efecto del
polvo de partida, tamafio de particula y composicion quimica, en la densificacién,
desarrollo microestructural y comportamiento mecanico. Se analizara en detalle el efecto

del contenido en C, asi como las estrategias de ajuste y control utilizadas.

Se estudiara el efecto de los inhibidores en la densificaciéon, y en el control del

crecimiento de grano en sinterizaciéon convencional en fase sélida y liquida, asi como, la
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efectividad del procesado HIP y SPS en el control crecimiento de grano, estudiando el

efecto de inhibidores y mecanismos de inhibicién a baja temperatura.

Por Gltimo, se analizara el efecto variables planteadas en las propiedades mecanicas de
los materiales obtenidos, correlacionando el comportamiento mecanico con aspectos
microestructurales, fundamentalmente con el tamafio de grano, relacionado a su vez
con las variables de origen: polvos de partida, composicién de las mezclas, y
condiciones de procesado.

Todo ello permitird establecer las conclusiones de la investigacion, y plantear lineas
futuras de trabajo.
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4. DESARROLLO EXPERIMENTAL

4.1. Polvos de partida

Como materiales de partida se han seleccionado polvos de WC y Co micrométricos,
utilizados como materias primas para la obtencion de mezclas WC-12Co ultrafinas y
nanocristalinas mediante molienda de alta energia. Ambos materiales han sido
suministrados por la empresa Aldrich. El polvo de WC empleado posee, seglin datos del
fabricante, un tamafio de particula inferior a 10 um, y una pureza del 99.5%. El polvo Co

utilizado tiene un tamafio de particula promedio de 2 umy un 99.9 % de pureza.

Junto con estos polvos micrométricos se han utilizado dos grados de metal duro
comerciales, seleccionados por ser los més finos disponibles en el mercado: uno con
tamafio de particula del WC proximo a la escala nanométrica, y otro con un tamafio
promedio del WC rigurosamente nanométrico y con una estrecha distribucion de
tamafios. El primer material comercial es una mezcla WC-12Co con tamafio
particula/grano del WC de 80-250 nm, suministrada por Nanostructured & Amorphous
Materials, Inc. y fabricada mediante sintesis en fase vapor asistida por plasma (Plasma-
assisted CVS). Este método de preparacion se basa en la reduccion-carburizacion,
mediante mezclas Hz/gas carburante, de precursores vaporizados. La empresa
proveedora no suministra ninguna informacion acerca del proceso, pero segun trabajos
recientes, los precursores que se utilizan en este proceso de fabricacién, son el
hexacloruro y hexafluoruro de wolframio, parawolframato de amonio, cloruro de cobalto
y Oxido de cobalto, mientras que los gases de reaccion suelen mezclas de H,-CH4 [Ryu
2008, Ryu 2009, Sohn 2009]. Esta via de preparacion requiere de un tratamiento
posterior en H; para producir la carburizacion de WCi, W2C, y W a WC, y eliminar el
exceso de C existente en la mezcla, que por las temperaturas y tiempos requeridos,

provoca un incremento del tamafio de particula hasta superar los 100nm [Fang 2009].

El certificado de andlisis de la mezcla, solicitado a la empresa suministradora, indica la
adicion de Cr y V como inhibidores, la presencia de un 0.25% de C libre, y pequefias
cantidades de impurezas de otros elementos, tal y como se muestra en la Tabla 4.1. En
adelante se hara referencia a este material y a las composiciones generadas con él,

como polvos UF.
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Elementos Co w Cr \ C total Clibre o
wit.% 12.00 80.90 0.70 0.40 5.73 0.25 0.20

Elementos Fe Cu P Na Ca Mn Si
wt.% 0.055 0.004 0.005 <0.002 <0.002 <0.002 <0.001

Tabla 4.1 Analisis de la mezcla UF suministrado por el fabricante.

El segundo material comercial empleado es una mezcla nanoestructurada de igual
composicién WC-12Co, con un tamafio de grano del WC de 40-80 nm, suministrado por
Inframat Advanced Material. Este polvo se fabrica mediante un proceso de sintesis
guimica en humedo, mediante el cual precursores de W, C y Co, son mezclados a nivel
molecular en una disoluciéon acuosa, que a baja temperatura reacciona para formar un
producto intermedio, que mediante un tratamiento térmico posterior en continuo da lugar
a mezcla WC/Co. Se trata de un proceso de fabricacién por spray (SCP, Spray
Conversion Process), donde la disolucion se seca mediante pulverizacion en caliente
“spray drying” [Park 2008]. La ventaja fundamental de esta via de preparacion es la
incorporacion del C a la mezcla inicial, que respecto al proceso Nanodyne (US Patent
5352569) [McCandish US Patent 5352569], sustituye la carburizacion en lecho
fluidizado por un tratamiento térmico en continuo, lo que supone un gran avance
tecnologico. No obstante, la fabricacion y comercializacién de estos polvos WC/Co
nanoestructurados, en grandes cantidades, esta todavia en proyecto. A este material y a

las composiciones generadas con él, se denominaran, en adelante, como polvos N.

Como aditivos inhibidores de crecimiento de grano se han empleado polvos de VC y
Cr3C», que como ya se ha mencionado son los mas efectivos y los de uso comun en los
grados comerciales més finos [Bock 1992, Schubert 1995, Carroll 1999, Morton 2005,
Weidow 2009]. Los polvos de VC y CrsC, utilizados tienen un tamafio promedio de

particula de 500 nm y han sido fabricados por Reade Advanced Materials.

Ademas de los polvos base y los aditivos inhibidores, se ha utilizado polvo de grafito,
gue ha sido afiadido a las mezclas para ajustar su contenido en carbono, evitando asi,
la decarburacion caracteristica de estos grados. El polvo seleccionado ha sido un grafito

de elevada pureza (desss <50 pum) suministrado por Alfa Aesar.
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4.2. Fabricacion de mezclas WC-12Co ultrafinas y nanocristalinas mediante

molienda de polvos micrométricos

Los polvos micrométricos son molidos ya mezclados, con una composicion WC-12Co. El
efecto del Co en la eficiencia de la molienda, en términos de reduccion de tamafio de
grano de los carburos no estéa totalmente claro, y mientras algunos autores plantean que
la fase ductil actta limitando la deformacién generada en las particulas de WC debido a
la absorciéon de impactos [Back 2005], otros han encontrado una evolucién de tamafos
de grano y de deformacién de red del WC similar en moliendas realizadas sin/con un
10wt.%Co. [Butlet 2007]. Con la molienda de la mezcla se persigue, ademas de reducir
el tamafio de grano del WC a la escala nanométrica, obtener mezclas con una
distribuciébn homogénea del ligante, de modo que se asegure un buen comportamiento
durante la sinterizacion [Da Silva 2001, Ou 2011].

Segun la literatura, la velocidad y el tiempo de molienda son las variables mas
influyentes en la cinética del proceso, aunque otros factores como la temperatura, la
relacion masa de bolas-polvo, o el agente controlador de proceso también tienen un
efecto importante [He 2001, Back 2005, Zhang 2008, Hewitt 2009a, Hewitt 2009b, Ou
2011, Dvomik 2013, Mandel 2014a].

Las moliendas se han realizado en un molino planetario modelo PM400/2 de Resch,
mostrado en la Fig 4.1. Se han utilizado jarras de 250 cm3y bolas de 10 mm, ambas de
WC, para evitar problemas de contaminacion. Se ha trabajado con una relacion masa de
bolas-polvo de 10:1, un volumen de carga de aproximadamente el 40% (elementos de
molienda y polvo), y una velocidad de rotacién de 250 rpm con cambio del sentido de

giro cada 10 min.

Fig 4.1 Molino planetario modelo PM 400/2 de Retsch.
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El molino utilizado trabaja con una relacion de velocidades (revolucion- rotacion) fija, 1/-
1, que teniendo en cuenta las disposiciones geométricas, radio de revolucion y diametro
de la jarras, y el diametro de las bolas, equivale a un 58% del radio de velocidades
critico (rc) [Mio 2002, Mio 2004]. Estas condiciones de operacién, aseguran un
mecanismo de trabajo a impacto préximo al éptimo, r.=65-85% [Butler 2007]. La
velocidad de operacién se ha seleccionado en base a los estudios publicados sobre
molienda en planetario y siguiendo la recomendaciones del fabricante del equipo, en
relacion a la velocidad de trabajo maxima con jarras de WC [Murty 1998, Mio 2002, Mio
2004, Sun 2003, Zhang 2003, Butler 2007, Zhang 2008, Ou 2011].

Se han llevado a cabo dos tipos de procesado, uno en medio humedo, con alcohol
isopropilico (70 wt.% de la masa de polvo) como medio de molienda, y otro en seco,
utilizando un lubricante de naturaleza estearica (1 wt.%), como agente controlador de
proceso, para minimizar los fenomenos de soldadura y limitar la formacion de
aglomerados [Suryanarayana 2001, Shen 2004, Saberi 2009]. Los tiempos de molienda
utilizados han sido 25, 50, 75y 100 h. Estos tiempos de operacion fueron seleccionados

en base a estudios previos.

En las moliendas realizadas en medio humedo se ha empleado como ligante organico
PEG 1500 (2.5 wt.%), debido a su total solubilidad en el medio de molienda. Este se
adiciona a la mezcla, disuelto en una pequefia cantidad de isopropanol, una hora antes
de fin de la molienda, ya que resulta suficiente para asegurar la perfecta dispersion en la
mezcla, evitando problemas de aglomeracién y/o degradacion para tiempos largos, que
darian como resultado macroporosidad [Ordofiez 2004]. En ambos procesados, para
evitar reaccion con el oxigeno, se ha utilizando atmdsfera protectora de Ar, que se
introduce en el recipiente de molienda, tras sucesivas purgas, a través de las valvulas

dispuestas en las tapas de aireacion.

Después de la molienda en humedo, es necesario la eliminacion del medio de molienda,
que se realiza por secado de los polvos, en el propio recipiente de molienda (la mezcla
de polvo, isopropanol, y las bolas), en un bafio parafinico a 110 °C durante 180 min.
Después del secado la mezcla se comporta como una pasta apelmazada y fragil, por lo
que para su separacion de los elementos de molienda se pasa por un vibrador y tamices
de 250-75 um. Las mezclas obtenidas por molienda en seco también son tamizadas

para su mejorar su fluidez y compactacion y por motivos de salud.
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4.3. Molienda de las mezclas ultrafinas y nanocristalinas comerciales

Estas moliendas, por problemas técnicos en el molino utilizado inicialmente, se
realizaron en otro molino, también planetario, pero de mucha mas energia,
especialmente disefiado para la preparaciébn de nanomateriales y procesos de
mecanosintesis. En la Fig 4.2 se muestra el molino Pulverisette 7 Premium line, de
Fristch utilizado para la mezcla-homogenizacién de los polvos nanométricos.

Fig 4.2 Molino planetario modelo Pulverisette 7 de Fristch.

Este molino, de menor escala, permite velocidades de operacién de hasta 1100 rpm,
con una aceleracién centrifuga de 95 g, lo que supone un 150% mas de energia que los
molinos planetarios convencionales. Este molino, también, trabaja con una relacion de
velocidades (revolucién-rotaciéon) 1/-1, que segun las condiciones geométricas,
representa operar al 64% de la relacion de velocidades critica (rc) [Mio 2002, Mio 2004].
Ademas, debido al menor volumen de los recipientes (menos peso) y al sistema fijacion
empleado, estad recomendado para todo el rango de velocidades con cualquier tipo de
jarra. Las velocidad maximas recomendadas, vienen Unicamente relacionadas con el
tamafo de las bolas en funcién del volumen del recipiente, para minimizar el desgaste

de los elementos de molienda.

Las moliendas se han realizado en alcohol isopropilico (75% de la masa de polvo)
utilizado jarras de 80 cm?® y bolas de 5 mm, ambas de metal duro, y en atmosfera de
argon. Se ha operado con un volumen de carga del 40% y una relacién masa de bolas-
polvo de 10:1. Segun pruebas preliminares realizadas se selecciona una velocidad de
velocidad de rotacion de 700 rpm, y un tiempo de molienda de 2 h con cambio del

sentido de giro cada 10 min y parada de 10 min cada 30 min de proceso, para evitar un
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excesivo calentamiento del material [Hewitt 2009a, Hewitt 2009b, Mandel 2014a]. Como
lubricante, se ha utilizado un 2.5% de PEG 1500, que se adiciona a la mezcla disuelto

en isopropanol, los Gltimos 15 min.

Debido a las altas concentraciones de oxigeno detectadas tras el secado, se ha optado
por secar las mezclas en atmdsfera de argén, para evitar cualquier reaccion con el
oxigeno tras la eliminacién del disolvente. Este secado se ha realizado introduciendo la
mezcla liquida (polvo isopropanol y las bolas) en crisoles de alumina en un horno tubular
con flujo de argéon a 120 °C durante 180 min. Después, las mezclas se tamizan segun el

procedimiento descrito anteriormente.

4.4,  Caracterizacion de las mezclas ultrafinas y nanocristalinas
desarrolladas

Tanto los polvos de partida, como las mezclas obtenidas tras la etapa de molienda y
acondicionamiento, son analizados exhaustivamente mediante una completa
caracterizacion que incluye andlisis quimico, observacion microscépica y estudio de
fases cristalinas. Las mezclas preparadas son, ademas, caracterizadas mediante
andlisis térmico y dilatométrico. A continuacion, se describen las técnicas y equipos

empleados.

4.4.1. Andlisis elemental

Para el analisis quimico de las mezclas, éstas fueron previamente desparafinadas en

vacio a 450 °C durante 30 min, para asegurar la completa eliminacién del lubricante.

4.4.1.1. Analisis de Oxigeno

Los analisis de oxigeno se realizaron en un Analizador de oxigeno y nitrégeno Leco TC
400, como el mostrado en Fig 4.3a. El equipo determina la cantidad de oxigeno
presente en el material, utilizando el principio de fusion de gas inerte (FGI), que consiste
en la fusién de la muestra en un crisol de grafito de alta pureza, en una atmosfera inerte
de helio. La fusion se produce al pasar una corriente eléctrica a través de los electrodos,
y el crisol de grafito, alcanzandose temperaturas superiores a los 3000 °C. El oxigeno
de la muestra reacciona con el crisol de grafico formando CO/CO,, el CO se convierte
en CO; al pasar por un catalizador, y éste se cuantifica mediante un detector de IR de
CO,. Este equipo también determina la cantidad de nitrégeno, mediante conductividad

térmica utilizando una celda TC.
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La masa a ensayar depende del contenido en oxigeno del material, para estar dentro
rango de medida de los detectores. Para el oxigeno el rango de medida es de 2ppm a
0.2% para muestras de 1gramo, lo que equivale a una deteccién maxima de O de 2 mg.
En este caso, la masa analizada fueron unos 30 mg, y se realizaron 3 ensayos de cada
polvo, para obtener valores representativos de cada material.

4.4.1.2. Andlisis de Carbono

El andlisis se basa en la combustion de la muestra en un horno de induccion a 1350 °C
en una atmésfera de O,. El carbono de la muestra reacciona con la corriente de oxigeno
dando COg, que se detecta mediante espectrometria de infrarrojos. El equipo utilizado
fue un Analizador de carbono y azufre CS 200, Fig 4.3b.

Se ha utilizado un patréon de WC con un contenido en C del 6.1 + 0.04 %, cuya masa se
selecciona para no exceder del limite de deteccion del equipo (masa total<2/(%C)). Se
realizan tres ensayos de la muestra patrén, para comprobar que los resultados quedan
dentro del intervalo de confianza del 95% o actualizar la recta de de calibracion, en caso
contrario. Para asegurar una combustion completa, se utiliza un fundente y un
acelerador. La masa analizada (masa <2/(%C)) fue de 250mg y se realizaron 3 ensayos

de cada material.

Fig 4.3 a) Analizador de Oxigeno y Nitrégeno Leco TC- 400, b) analizador de Carbono y
Azufre Leco CS- 200.
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4.4.2. Difraccion de rayos X

El andlisis de fases cristalinas, de los polvos de partida y de las mezclas obtenidas, se
realiza mediante un difractometro de polvo, con una geometria denominada “Bragg-
Brentano”. El equipo empleado ha sido un Bruker-AXS D4 Endeavor, que se muestra en
la Fig 4.4. Cuenta con carril para andlisis automatico de 40 muestras, tubo de anodo de
Cu, monocromador de haz primario y difractado, detector de centelleo, rendijas
automaticas y sistema automatico de rotaciéon de muestra (15-120 rpm). Las condiciones
de trabajo han sido de 40 kV y 30 mA.

Fig 4.4 Difractometro Bruker Theta modelo D8 Advance.

Se ha realizado barridos de 20 a 90° (26), con un paso de 0,02° (26) y un constante de
tiempo de 8 segundos, a fin de tener picos de difraccion de suficiente intensidad que
permitan un mejor andlisis [Warren 1990, Zhang 2003b]. Para la identificacién y andlisis
de fases cristalinas se ha utilizado el software EVA de Bruker-AXS, y la base de datos
de la ICDD PDF-2 (2004).

El analisis de los picos de Difraccidon ha permitido determinar el tamafio de cristalito y el
nivel de deformacién de la red cristalina, mediante la aplicacion de distintos métodos
desarrollados y analizados por numerosos autores [Warren 1990, Jiant 1999, Gusev
2004].

Se ha utilizado el método de Scherrer, dado por la Ec. [4.1], que asume que el
ensanchamiento de los picos solo se debe a la reduccién de tamafios [Langford 1978,
Back 2005, Park 2008].
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4. 0892
~ B-cos(0) [4.1]

Donde 8 es la anchura a media altura (Full Width At Half Maximum-FWHM) de pico de
difraccion puro, 4 es la longitud de onda de los rayos X (para el Cu A= 0.15406 nm), y d

es el diametro medio del cristal.

La contribucion de ambos factores, tamafio de cristal y nivel de microtensiones o

deformacion de red, se tiene mediante la aplicacién de dos métodos:

El primero es el de Stokes Wilson, cuya expresion viene dada por la Ec. [4.2] [Zhang
2003, Shen 2004, Butler 2007, Enayati 2009].

0.89-1

B =Py +ﬂg:m

+4-&-tan(9) [4.2]

Donde B es la anchura a media altura (FWHM), B4 Y B¢ son el ensanchamiento asociado
a la reduccion de tamafio, y a las tensiones internas, y d y € son el tamafio de cristal y el
nivel de tensiones o distorsion de la red cristalina.

La correccién del ensanchamiento asociadas al instrumental, se ha realizado utilizando
como estandar un polvo de WC de tamafio medio 1 pm, libre de tensiones. Esta
correccion se realiza asumiendo el perfil como una curva Gaussiana, de manera que la
anchura real se puede obtener a partir de la Ec. [4.3] [Jiant 1999]:

c=(b?-a? )% [4.3]

Donde c es el ensanchamiento real del pico, b es el ensanchamiento medido (FWHM) y
a es el ensanchamiento medido (FWHM) para la muestra patrén.

El segundo método utilizado ha sido el de aproximacion lineal simple, desarrollado por
Keijser et al. y ampliamente utilizado en la literatura [Keijser 1982, Jiang 1999, Back
2005, Hewitt 2009a, Hewitt 2009b]. Este método, asume que el perfil del pico de DRX
puede describirse como una funciéon Voight, que presenta componentes de Cauch y
Gauss (la convolucion de ambas es lo que se denomina funcion de Voight). En este
caso, también el pico medido, h, es una combinacidon del pico ensanchado de la
estructura, f, y el pico estandar, g. Asi, se tiene que la anchura integral del pico f, tienen
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dos componentes, la contribucién de Cauchy 4. y la de Gauss g, que después de la

correccion experimental, que vienen dadas por las Ecs. [4.4] y [4.5]:

pe =52~ Ae [4.4]

(P& =(B2) (B [4.5]
La constituyente de Cauchy y Gauss pueden ser obtenidas de Sy de la relacion
2w/p para los perfiles h 'y g, siendo 2w la anchura a media altura (FWHM) y la anchura
integral S, aplicando las relaciones empiricas dadas por Keijser et al. [Keijser 1982] que

se muestran en las Ecs. [4.6] y [4.7].

B = (20207 —0.4803(2w / ) —17756(2w / )?] [4.6]
B = B-{0.6420+1.4187[(2w / B)-2/ x]"'? —2.2043(2w | §)+18706(2w / 5)?*} [4.7]

De modo que el tamafio de cristalito, D y las microdeformaciones de red puede

estimarse segun las Ecs. [4.8] y [4.9]:

S 4.8
Bl coso [4.8]
f
&= ﬂ—G [4.9]
4tanéd

Donde fFy p. se expresan en la escala 26.

Para ambos métodos se han analizado los picos (0001),(1100)y(1010).

4.4.3. Microscopia electrénica de barrido y de emisién de campo

La observacién de los polvos de partida y de las mezclas preparadas, para
determinacion de tamafios y morfologia de particula y de aglomerado, distribucién de
constituyentes, asi como la deteccion de elementos contaminantes, se ha realizado
utilizado dos microscopios electronicos: El primero, un microscopio electrénico de
barrido (SEM) modelo JEOL SM 6300, equipado con una microsonda de andlisis por
energias dispersivas de rayos X Link de Oxford Instruments, Fig 4.5a. Las condiciones
de trabajo fueron de 20 kV y 15 mm de distancia de la muestra. El segundo, utilizado
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para aquellos polvos y mezclas en los que se requeria una mejor observacion a
elevados aumentos, fue un microscopio electronico de emision de campo (FESEM)
HITACHI modelo S-4100, Fig 4.5b. Estd equipado con detector electrones
retrodispersados AUTRATA, sonda de rayos X RONTEC i, y el sistema de adquisicion
de imagen que emplea es el Esprit 1.8 de Bruker.

a) b)
Fig 4.5 a) Microscopio electrénico de barrido JEOL SM 6300, b) Microscopio electrénico de

emisiéon de campo Hitachi S4100.

Este tipo de microscopios cuenta con un filamento de W recubierto por ZrO, que con
punta de alrededor 200 A, donde se produce la extraccion de electrones por emision de
campo. La capacidad de extraccion de electrones mediante la aplicacion de un intenso
campo eléctrico sobre la punta del filamento (en forma de aguja) es mucho mayor que
mediante calentamiento, por lo que tanto el brillo como la estabilidad del haz producido
por los filamentos de emision de campo son mucho mayores. Asi, permiten una ultra
alta resolucion de imagen en modo de electrones secundarios y retrodispersados, mayor
profundidad de campo, y una mayor capacidad de analisis (sonda de EDX con
resolucion espacial de nandémetros). Este modelo, en concreto, permite hasta 300.000
aumentos y una resolucién por debajo de 5 nm, y de hasta 2nm en modo de electrones
secundarios a 30KV. Las condiciones de trabajo empleadas para observacion en modo
de electrones secundarios (SEl) fueron de 15KV y distancia de la muestra de 6mm. Para
microanalisis y observacion en modo de electrones retrodispersados (BSE), se trabajo a
20KV y 15 mm de distancia.

La preparacion del polvo para su observacion y andlisis consiste, Unicamente, en
depositarlo, disgregado previamente mediante portas metalograficos de vidrio, sobre
cinta adhesiva de doble cara de carbono fijada sobre un porta muestras metalico (Al).
Los polvos de WC, y aquellas mezclas de polvos que presentaban problemas de
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acumulacion de carga en la superficie (normalmente por falta de conductividad por un
mal contacto con la cinta adhesiva), o de distorsién por campos magnéticos inducidos
por el Co (problemas para corregir el astigmatismo), se metalizaron con una fina capa

de Au-Pd depositada mediante “sputtering”.

4.4.4. Microscopia electrénica de transmision

La caracterizacion microscoépica de los polvos y mezclas se completa con la observacion
mediante microscopia electrénica de transmision. Se han utilizado un TEM Philips
CM10, que opera a 100 KV de tension nominal, mostrado en la Fig 4.6a. Esta técnica
permite alcanzar hasta 300000 aumentos, con una resolucion superior a 0.5 nm, por lo
gue, con una adecuada preparacion del polvo, se puede determinar tamafios de grano,
por observacién directa en imagenes de campo claro del polvo bien dispersado, o
mediante imé&genes en campo oscuro de particulas policristalinas. Para algunos
materiales se han obtenido, ademas, imagenes TEM de alta resolucién utilizando un
microscopio electrénico de transmision de alta resoluciéon (HRTEM) modelo TECNAI F20
equipado con sonda de EDX, Fig 4.6b. Este equipo trabaja a una tensién nominal de
200KV y posee una resolucion de 0.18nm. Esté equipado con una camara CCD GATAN

y dispone de software de adquisicion y tratamiento de imagen “Digital Mocrograph”

Fig 4.6 Microscopios electrénicos de trasmision a) TEM Philips CM10, b) HRTEM TECNAI
F20, equipado con detector de EDX.

La preparacion de las muestras se ha realizado dispersando el polvo en etanol mediante
ultrasonidos durante 20 min, y depositando un par de gotas en una rejilla porta muestras

de cobre, con malla de 50x50 um, recubierta con carbono.
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4.45. Andlisis térmico

4.45.1. Termogravimetria (TGA)

En el andlisis termogravimétrico permite determinar las variaciones de masa de una
muestra en funcion de la temperatura o el tiempo cuando se somete a un programa de
temperaturas controlado, en una atmosfera especifica [Wendlandt 1974]. La masa de la
muestra en cada instante del programa de temperaturas queda registrada por una
balanza de alta sensibilidad. En el registro de una curva termogravimétrica la ordenada
representa la variacion de masa y su derivada mientras que la abscisa refleja la
temperatura o el tiempo de ensayo. Las pérdidas de material nos dan informacién de los
fenébmenos que tienen lugar durante el ciclo térmico (pérdida de humedad, eliminacién
del ligante, emision de gases, etc.), asi como la intensidad de estos procesos y
velocidad con la que transcurren (derivada de la sefial de TGA). Este analisis permitird
analizar el comportamiento de los distintos materiales durante la sinterizacion.

4.45.2. Calorimetria Diferencial de Barrido (DSC)

La Calorimetria Diferencial de Barrido (Differential Scanning Calorimetry -DSC) es una
técnica termoanalitica en la que se mide la diferencia de calor entre una muestra y una
referencia en funcidn de la temperatura. El principio basico subyacente a esta técnica es
que, cuando la muestra experimenta una transformacion fisica tal como una transicion
de fase, se necesitard que fluya mas (o menos) calor a la muestra que a la referencia
para mantener ambas a la misma temperatura. El que fluya mas o menos calor a la
muestra depende de si el proceso es exotérmico o endotérmico. Determinando la
diferencia de flujo calorifico entre la muestra y la referencia, el equipo mide la cantidad

de calor absorbido o eliminado durante tales transiciones.

El registro de un ensayo DSC es una curva de flujo calorifico en funciéon de la
temperatura o tiempo. Esta técnica, aporta una excelente informacién acerca de las
transformaciones que tienen lugar durante la etapa de sinterizacion, reduccion de
Oxidos, formacion de fases secundarias, y fundamentalmente temperatura de formacién
de la fase liquida [Leitner 1997, Allibert 2001].

Ambos ensayos, DSC y TGA, se han realizado en atmdsfera inerte de Argén, utilizando
compactos (100-200 mg de polvo prensado) para favorecer los fendmenos difusion, de
modo que las condiciones de ensayo se asemejen a los tratamientos de consolidacion.

El material se calienta a una velocidad de 10 °C/min hasta los 1400 °C, y se realiza un
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mantenimiento de 60 min. Previo al ciclo de sinterizacion se realiza un ciclo de
desparafinado hasta los 450 °C con un mantenimiento de 30 min, utilizando una
velocidad de calentamiento de 5 °C/min. Esta etapa asegura la completa eliminacion del
aglutinante organico antes de que se produzcan otras transformaciones en el material.
Se ha utilizado un equipo TGA/DSC SETSYS Evolution 16/18 de Setaram, equipado con
una cafa de Pt/Pt-Rh 10% y un termopar S, que se muestra en la Fig 4.7. Los ensayos
se han realizado empleando capsulas de Aliumina de 110 pl sin tapar en los ciclos de
desparafinado, para favorecer la eliminacion del lubricante organico, y con tapa en los

ciclos de sinterizacion.

Fig 4.7 Equipo TGA/DSC Setsys Evolution 16/18 de Setaram con detalle de la celda y de la
capsula de Alimina.

Algunos ciclos de sinterizacion se han realizado en capsula abierta a fin de analizar los
gases emitidos durante el proceso. Para ello se ha acoplado al sistema un
espectrometro de masas modelo OmniStar™ de Pfeiffer.

Las sefiales de TGA y DSC obtenidas se deben corregir con las sefiales de linea base,
es decir, las sefiales de un ensayo realizado en las mismas condiciones con dos
capsulas vacias. La sustraccion de la linea base equivaldria a la correccion del error
asociado al instrumental (variacion de masa y flujo térmico asociado al resto de

componentes de la celda).

4.4.6. Dilatometria

Los ensayos de dilatometria permiten registrar los cambios dimensionales (variacion
dimensional lineal) del material con la temperatura o con el tiempo a una determinada

temperatura, por lo que, ademas de para determinar coeficientes de expansion térmica,
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resulta de gran interés en pulvimetalirgia, para estudiar la densificacion del
polvo/compacto. Las curvas de dilatometria permiten identificar las distintas etapas del
proceso de densificacion, analizar su cinética mediante la sefial derivada, y determinar
la contribucion de la fase liquida a la densificacion final [Porat 1996a, Berger 1997,Gille
2002, Petersson 2004, Petersson 2007]. Este andlisis, junto con los resultados de
andlisis térmico, ha servido para seleccionar las condiciones de sinterizacion.

El Dilatbmetro empleado es un modelo TA 402 E/7 de Netzsch con cdmara de alta
estanqueidad, varilla de empuje horizontal y transductor de desplazamiento inductivo de
alta resolucién, que se muestra en la Fig 4.8a. En la Fig 4.8b se presenta un detalle de
la camara de muestra. Tanto la camara como el palpador son de alimina. Para evitar
problemas de contaminacion de los elementos de la caAmara, se han utilizado discos de
alimina entre la muestra y el palpador y entre la muestra y el soporte final. El termopar
utilizado es de W-Re.

i
Termopar

. Palpador

a) b)
Fig 4.8 a) Dilatometro Netzsch modelo TA 402 E/7, b) Camara de muestra.

Los ensayos se han realizado en vacio (10 3 mbar), con una velocidad de calentamiento
de 10 °C/min, hasta los 1400 °C y un mantenimiento de 60 min. La etapa de
desparafinado se lleva a cabo en el mismo ciclo, utilizando un calentamiento inicial
lento, de 5 °C/min, hasta los 450 °C donde se realiza un mantenimiento de 30 min. Las
muestras utilizadas en estos ensayos han sido compactos en verde de 6 mm de
didmetro y 6 mm de espesor, obtenidos por prensado uniaxial a 200 MPa. La presién de
compactacion y la prensa utilizada se describen en el apartado siguiente.
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4.5. Compactacion

Los compactos en verde, tanto los utilizados para sinterizacion en vacio y HIP, como los
empleados en los ensayos dilatométricos, se ha obtenido por compactaciéon uniaxial,
utilizando una prensa manual Tinius Olsen de 30 toneladas de carga maxima. Se ha
utilizado una carga 200 MPa, para alcanzar densidades en verde de alrededor del 50%.
Presiones inferiores no daban compactos con consistencia suficiente para su
manipulaciéon, mientras que con mayores presiones las mezclas presentaban el
fendmeno conocido como (‘end capping”) [Balakrishna 1996, Zenger 1998]. Estas
grietas, en muchos casos, no se apreciaban en el compacto en verde, pero aparecian al
sinterizar [Ordofiez 2004]. Para la obtencion de los compactos destinados ha
sinterizacion se han empleado matrices de 5 y 15 mm En los compactos cilindricos de
5mm de diametro, se ha utilizado una cantidad de polvo de 0.5g, mientras que para los
compactos de 15 mm han sido necesarios 5 g para obtener compactos de unos 2-3 mm
de espesor.

4.6. Sinterizacion

La etapa se ha realizado por tres vias: sinterizacion convencional en vacio,
compactacion isostatica en caliente sobre encapsulados en vidrio (GEHIP), y
sinterizacion por chispa de plasma (SPS). A continuaciéon se describen los equipos y
condiciones de sinterizacion utilizados en cada una de las rutas. En el caso de la
sinterizacion por chispa de plasma, por tratarse de una técnica no convencional y
relativamente novedosa, se hard una descripcion mas en detalle del proceso:
fundamentos de la técnica, ventajas, equipamiento, condiciones de procesado y

mecanismos de sinterizacion.
4.6.1. Sinterizaciéon en vacio

La sinterizacion en vacio se ha realizado utilizando un horno tubular de alto vacio (10 N
mbar) Carbolite, mostrada en la Fig 4.9. Las mezclas estudiados se han sinterizado en
fase liquida y s6lida, para analizar el desarrollo microestructural a bajas temperaturas en

ausencia de presion y comparar con los otros dos procesados asistidos por presion.

Se han realizado ciclos de sinterizacion a temperaturas de 1250 °C, 1300 °C, 1350 y
1400 °C y tiempo de mantenimiento de 60 min. Ademas se ha analizado el efecto del
tiempo de sinterizacion en la densificacion y crecimiento de grano en fase liquida. Para

ello, se han realizando ciclos de 1, 15, 30 y 60 min a 1400 °C, que es una temperatura
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habitual de sinterizacién para esta composicion. La velocidad de calentamiento, en
todos los casos, ha sido de 10 °C/min, y todos los ciclos han ido precedidos de una
etapa de eliminacién del lubricante o desparafinado, se realiza en el mismo horno de
vacio y en el mismo ciclo de sinterizacion. Esta etapa, determinada por la temperatura
de ebullicién del lubricante y atmoésfera del horno, y cuyas reacciones han sido
estudiadas por numerosos autores [Leitner 1992, Saha 2000, Baum 2004] se ha
realizado a 450 °C durante 60 min, tanto para los mezclas molidas himedo con PEG
(T»<300), como para la preparadas en seco con acido estearico (T,=350). Se ha utiliza
una velocidad de calentamiento 5 °C/min, para que la descomposicién del lubricante se
produzca de forma gradual, evitando la aparicion de defectos en el compacto.

Fig 4.9 Horno de alto vacio Carbolite.

Para minimizar decarburacion superficial, favorecida por los elementos de alimina del
horno, los compactos se sinterizan en bandejas de grafito, que actian de subcamara.
Estos soportes se han fabricado con orificios para colocar las muestras y canales para
permitir la salida de gases, tal y como se observa en la Fig 4.10.

e I N I T

a) b)
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10mm 10mm

c) d)
Fig 4.10 Muestras sinterizadas en vacio: a) compactos en verde de 15 mm , b) sinterizados

de 15 mm, c) compactos en verde de 5 mm , d) sinterizados de 5 mm.
4.6.2. Compactacién isostéatica en caliente (HIP)

Como se ha comentado en la revision bibliografica, las técnicas de sinterizacion
asistidas por presion son la mejor alternativa para consolidacion de estos materiales, ya
gue permiten alcanzar densificacion completa a bajas temperaturas, lo que supone un
mejor control microestructural. Entre ellas destaca la compactacion isostatica en
caliente, ampliamente utilizada en industria del metal duro. Para evitar el crecimiento de
grano de estos grados ultrafinos y nanométricos, teniendo en cuenta su alta reactividad,
incluso en presencia de inhibidores, se ha optado por otra alternativa al sinter+HIP, el
HIP-encapsulado a temperaturas por debajo de la eutéctica. Se ha utilizado el llamado
método GEHIP (glass-encapsulated HIP), empleado por Azcona et al. para densificar
mezclas WC-Co nanocristalinas, que consiste en someter a ciclo de HIP polvo o
preformas encapsuladas en vidrio [Azcona 2002].

El equipo de Compactacion Isostatica en Caliente (HIP) utilizado ha sido una HIP 2000
de EPSI N.V, que se muestra en la Fig 4.11. La presién maxima del sistema son 2000
bares, aunque la presion de trabajo esta limitada por el compresor, que no supera los
900 bar. Se han utilizado compactos en verde de 5 mm de diametro, previamente
desparafinados, y encapsulados en vidrio a vacio, que son sometidos a ciclos de HIP a
1100 y 1250 °C de temperatura, 120 MPa y 30 min de mantenimiento, con una
velocidad de calentamiento de 30 °C/min. La presion de trabajo ha sido la maxima
posible, condicionada por las caracteristicas del ciclo debido a la naturaleza de la
capsulas y por el compresor, mientras que las temperaturas se han seleccionado en
base a trabajos de otros autores [Azcona 2002, Shi 2005, Laptev 2008].

155



Desarrollo experimental

Fig 4.11 HIP 2000 National Forge Company EPSI N.V.

El aspecto critico de esta técnica, es sin duda, la etapa de encapsulado, que debe
realizarse a una temperatura que asegure la completa desgasificacion debida a la
reduccion de Oxidos [Azcona 2001]. Este encapsulado se ha realizado con tubos de
vidrio pirex de 10 mm de diametro interno y 2 mm de espesor, y en atmosfera de vacio,
mediante dos técnicas: la primera, un sellado manual con soplete a bajo vacio ((10'1
mbar) y la segunda en horno de vacio, a alto vacio (10'4 mbar)). El primer método,
aunque mas rapido, resulta poco reproducible, ya que al tratarse de un proceso manual,
no se controla la temperatura y es muy dificil controlar los tiempos de exposicion, para
asegurar una completa eliminacion de gases. Ademas, las elevadas velocidades de
calentamiento y enfriamiento, provocan, en muchas ocasiones, la rotura del vidrio por
choque térmico.

El segundo método requiere una adecuada seleccién de las variables del ciclo térmico,
temperatura, tiempo y presion, para el vidrio fluya sobre el compacto manteniendo la
continuidad de la capsula. En algunas muestras donde se ha detectado una acusada
decarburacion durante la sinterizacion, el encapsulado por esta via, se ha realizado
recubriendo el compacto de polvo de grafito, para compensar la pérdida de carbono
durante el ciclo térmico. Los encapsulados obtenidos por ambas técnicas, manual y en

horno, se muestran en la Fig 4.12.
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a) b)

Fig 4.12 Encapsulados para HIP: a) con soplete, b) en horno de vacio.

Estas capsulas se introducen en la camara de HIP, dentro de crisoles de grafito, en un
lecho de nitruro de boro. El ciclo de HIP se disefia, de forma que la aplicacion de presién
comience a la temperatura de reblandecimiento del vidrio, es decir, cuando éste
presenta una viscosidad adecuada para transmitir las presiones al material. La
aplicacién de la presion a temperaturas inferiores provocaria la rotura de la capsula
mientras que a temperaturas superiores el vidrio fluiria por gravedad, dejando entrar el
gas. Cuando el proceso se lleva a cabo con éxito, aun siendo la presion aplicada
isostaticamente, aparecen problemas asociados a la deformacion de las capsulas, tal y
como puede observarse en la Fig 4.13.

a) b)

Fig 4.13 Capsulas tras el procesado HIP: a) con soplete, b) en horno de vacio.

4.6.3. Sinterizacion por Chispa de Plasma (SPS)

La creciente necesidad de procesar y consolidar polvos nanométricos manteniendo la
nanoestructura original, ha fomentado el empleo de las llamadas técnicas de
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sinterizacion rapida, que se han convertido en un campo de investigacion de interés
creciente. Estas técnicas, como ya se ha comentado en apartado 2.3.4.3, se
caracterizan por el empleo de elevadas velocidades de calentamiento y cortos tiempos
de mantenimiento, lo que las posicionan como una excelente alternativa para controlar

la microestructura de los polvos nanocristalinos [Gao 1999, Chaim 2005, Zheng 2005].

Entre ellas, la sinterizacién asistida por campo eléctrico pulsado: Spark plasma sintering
(SPS), gracias a las elevadisimas velocidades de calentamiento, la aplicacion de
presion y la activacion superficial de las particulas por efecto de la chispa de plasma
generada ha permitido sinterizar gran variedad de polvos nanométricos a bajas
temperaturas y cortos tiempos de sinterizacion [Duan 2004, Tamburini 2005,
Viswanathan 2006]. Por lo que ofrece la posibilidad de obtener materiales 100% densos
con un minimo crecimiento microestructural, conservando, por tanto, las atractivas
propiedades de los materiales nanoestructurados [Zhan 2003, Zhan 2004, Wan 2005].
En los ultimos afios, la aplicacion del SPS a mezclas WC-Co ultrafinas y nanocristalinas
esta siendo objeto de numerosos estudios, cuyos resultados, expuestos en el panorama
cientifico, se han mostrado muy prometedores [Cha 2003, Jia 2005, Shi 2005,
Sivaprahasam 2007, Kim 2007, Kim 2007, Michalski 2007, Huang 2008]

4.6.3.1. Fundamentos de la técnica

A la técnica SPS, también se le puede hacer referencia como EFAS (“Electric Field
Assisted Sintering” o sinterizacion asistida por campo eléctrico), PECS (“Pulsed Electric
Current Sintering” o sinterizacion por corriente eléctrica pulsada), FAST (“Field Assisted
Sintering Technique” o técnica de sinterizacion asistida por campo), PAS (“Plasma
Assisted Technique” o sinterizacién asistida por plasma) o PPC (“Plasma Pressure
Consolidation” o consolidacion por plasma y presion). Es una técnica de sinterizacion
rapida asistida por presion que, momentdneamente, genera plasmas de elevada
temperatura (“spark plasma”) entre las particulas de polvo, previamente compactado,
por medio de una descarga eléctrica pulsada de corriente continua [Wang 2005, Zhan
2003].

La sinterizacion se puede llevar a cabo en un amplio margen de temperaturas y
presiones, que controlan las temperaturas o la corriente durante el proceso [Kim 2004].
La descarga de pulsos de corriente continua, puede generar chispas de plasma, presién
por impacto de las chispas, calentamiento por efecto Joule, y un efecto de difusién de

campo eléctrico [Zhan 2003, Zhan 2004]. En este método, los pulsos eléctricos
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aplicados al polvo mientras se ejerce presién uniaxial, producen la activacion del plasma
en la superficie del polvo, aumentando la difusién superficial. Esto junto con la presion
aplicada y el alto ritmo de calentamiento, posibilita la consolidaciéon de los polvos con
una densidad muy préxima a la tedrica y un tamafo de grano similar al del polvo de
partida.

La Fig 4.14, muestra los mecanismos anteriormente mencionados que ocurren durante
la consolidacion por SPS. La formacion del plasma tiene un efecto directo en la
sinterizacion de las particulas, pero el papel de la corriente y de los pulsos es un area de

controversia [Tamburini 2005].
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Fig 4.14 Mecanismos de la sinterizacién por SPS [Viswanathan 2006].
Las ventajas méas conocidas del proceso de SPS incluyen [Eriksson 2013]:

v/ Se preserva la estructura interna inicial del polvo particulado por restringirse la

exposicion a elevadas temperaturas durante la sinterizacion.

v La combinacion sinérgica de la energia eléctrica y de la presién mecanica reduce
drasticamente los tiempos de consolidacion. El calentamiento que provocan los
pulsos eléctricos genera focos localizados de temperaturas muy elevadas y la
presion asistida contribuye a la rapida consolidacion de los polvos sin afectar al

tamafio de grano inicial.

v El plasma generado por la descarga pulsada entre las particulas de polvo, ayuda
a eliminar la capa superficial de 6xido. Esto aumenta la actividad superficial de
las superficies limpias colindantes, de modo que se mejora la sinterizacion de las

particulas.

159



Desarrollo experimental

Por tanto, las ventajas del SPS incluyen una limpieza in situ de los 6xidos superficiales,
la activacion de los fendmenos de difusion superficial y por tanto de la sinterizacion, lo

que justifica la buena densificacién obtenida.

Uno de los aspectos importantes a tener en cuenta, cuando se utiliza la técnica SPS,
donde las altas temperaturas se alcanzan de una forma rapida, son los gradientes de
temperatura. Para conseguir una homogeneidad en el material sinterizado es necesario
evitar o minimizar esos gradientes de temperatura. Parametros como el tamafio y la
forma del molde y de los pistones empleados, su conductividad eléctrica y térmica, el
espesor del mismo, la presiéon y velocidad de calentamiento empleadas, el contacto
existente entre el molde y los pistones de grafito, las propiedades eléctricas y térmicas
de la muestra, asi como la masa de la misma influyen drasticamente en la distribucién
de temperaturas [Eriksson 2013, Mandel 2014b].

4.6.3.2. Equipamiento, procesado y mecanismos

Este tipo de equipo representa el estado del arte en cuanto a las técnicas de
sinterizacion rapida con aplicacién de presion. En la Fig 4.15, se muestra el esquema de
un dispositivo SPS tipico, que consiste en un molde de grafito donde se carga el polvo y

se calienta por el paso de una corriente eléctrica.

— Piston
superior

SISTEMA DE
CONTROL

l— Piston
inferior

Fig 4.15 Configuracion basica de un equipo de sinterizacion por plasma (SPS).

El tiempo de mantenimiento, la velocidad de las rampas, la duracion de los pulsos y su
magnitud y el voltaje se pueden modificar para controlar la temperatura durante el ciclo
de sinterizacidon. Los cambios en la temperatura, la potencia del pulso (voltaje y/o

corriente) y el desplazamiento de los pistones se monitorizan in situ durante el proceso.
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Inicialmente, el polvo se prensa biaxialmente en frio, a unos 10 MPa, en el molde de
grafito para formar un disco compacto y, posteriormente, se introduce en el SPS. Los
parametros tipicos del procesamiento por SPS incluyen: (a) presiones aplicadas entre
50 y 100 MPa, (b) duracion de los pulsos de ~10 ms con ciclos de encendido y apagado
de 2-5 ms, y (c) pardmetros maximos de pulso de 10000 A y 10 V. Tras aplicar la
presion inicial, las muestras se calientan hasta la temperatura intermedia programada
(durante unos pocos minutos) y, posteriormente, con rampas muy rapidas comprendidas
entre 100 y 500 °C/min, se eleva la temperatura hasta las temperaturas de sinterizacion
con un tiempo de mantenimiento de 1-10 min para completar la sinterizacion [Zhan
2004]. Las muestras normalmente se enfrian por debajo de 100 °C durante los 5 min
siguientes a la finalizacién de la sinterizacion. El proceso comprende 4 etapas: hacer
vacio, aplicacién de presién, calentamiento y enfriamiento, como se muestra en la Fig
4.16.

'
Etapa 2
Aplicar
Presion
Etapa 1 Etapa 3
cargay Calentamiento Et_apg 4
vacio Enfriamiento
©
2
z
S /'\ Desplazamiento
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|
Presion —T ( A
J Temperatura
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Fig 4.16 Etapas durante la sinterizacion por SPS.

El SPS se realiza en vacio para poder eliminar los gases que se formen durante la
sinterizacion del material. Se considera que el calentamiento se da por las chispas de
descarga entre las particulas, que activan la superficie eliminando las capas de 6xido.
Esto ayuda a la transmision de calor y a la transferencia de materia entre las particulas
purificadas para poder sinterizarlas totalmente. Inicialmente, las muestras experimentan
un aumento de volumen debido a la expansién térmica, seguido de una contraccion que
ocurre inicialmente durante el calentamiento, cuando los discos en verde estan
sometidos a elevadas temperaturas y presiones. El comienzo de la sinterizacién
depende del tamafo inicial de particula, que limita el principio de la contraccién.

Normalmente, es dificil determinar cuando se completa el proceso de sinterizacion, sin
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embargo, los registros de contracciéon durante el ciclo térmico de las probetas pueden
ayudar a deducir la finalizacion de la sinterizacion por SPS.

Algunas limitaciones asociadas a esta técnica son: la sinterizacion de formas complejas,
la medicion de la temperatura real, el gradiente de temperatura en piezas grandes, que
impide una sinterizacion homogénea y la limitada capacidad de produccién.

4.6.3.3. Procedimiento experimental

Para la consolidacion de las mezclas WC-Co-xVC-yCrsC; estudiadas en ésta tesis se ha
utilizado un equipo de SPS: FCT System GMBH, modelo HPD 25, Alemania, del CINN-
CSIC, que se presenta en la Fig 4.17.

Fig 4.17 SPS FCT System GMBH, modelo HPD 25.

Se han utilizado matrices de 20 mm de diametro, de grafito, y pistones del mismo
material, lo que ha limitado la presién de trabajo a 80 MPa. En la primera fase de la
investigacion se trabajé con una presiébn de 100 MPa, produciéndose la rotura
sistematica de los pistones, lo que obligé a reducir la presion de trabajo a 80 MPa. Las
condiciones de procesado fueron seleccionadas en base a los parametros y resultados
descritos en la literatura [Cha 2003, Jia 2005, Shi 2005, Sivaprahasam 2007, Kim 2007,
Kim 2007, Michalski 2007, Huang 2008, Sun 2008, Zhao 2009, Fang 2009]. En la
primera fase se realizaron ciclos a 1100 °C, con un mantenimiento de 5 min, bajo una
presion de 100 MPa. y en la segunda fase se han realizado ciclos a 1000, 1050 y 1100
°C, 80 MPa con un mantenimiento de 5 min. Ademas, se ha analizado el efecto del
tiempo de mantenimiento, con un cuarto ciclo a 1100 °C, 80 MPa y 1 min de
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permanencia. En todos los casos, se aumenta la temperatura casi instantaneamente
hasta los 500°, cuando se aplica la presion y a continuacion, se eleva la temperatura
hasta la temperatura de sinterizaciéon a una velocidad de calentamiento de 100 °C/min.
Para asegurar una buena conductividad eléctrica y térmica, se ha colocado papel de
grafito entre el polvo y los pistones. En la Fig 4.18 se muestran las probetas
consolidadas mediante SPS, que presentan una elevada rugosidad, efectos de borde, y
una tonalidad oscura, debido a la formacién de una pelicula superficial de grafito. La
posible difusiéon del grafito y la consecuente alteracion microestructural en borde, sera

un aspecto a analizar en estos materiales [Xingquing 2006].

10mm

(mmanmHHmaggnmnmii

Fig 4.18 Probetas de 20 mm sinterizadas por SPS.

4.7. Caracterizacion de los materiales consolidados

4.7.1. Densidad

La medida de densidad se ha realizado utilizando el principio de Arquimedes, segin los
requerimientos descritos en la norma de célculo de densidad en metal duro 1ISO 3369
[ISO 3369] y utilizando alcohol etilico como medio liquido, por presentar mejor mojado
gue agua destilada. Se ha utilizado una balanza electrénica KERN 770 de 0.00001g de
precision, provista de dispositivo especial para la realizacién del ensayo.

Los valores de densidad medidos por éste método soélo resultan representativos para las
muestras que no presentan fases secundarias. Para algunas de las muestras es
obtuvieron densidades por encima de la tedrica, ya que para el célculo de la densidad
tedrica no se contempla la presencia de otros compuestos de cobalto, wolframio, cromo
y vanadio, como la fase n en cualquiera de sus formas (CosW3sC y CosWeC) que son
casi imposible de cuantificar gravimétricamente por métodos simples. Por ello, la

determinacién de la porosidad, parametro fundamental en el control de calidad del metal
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duro, no se realiza a partir de la densidad, ya que utiliza la densidad teérica, que como
se ha comentado, no se conoce con la precisiébn necesaria. La porosidad se ha

determinado mediante observacion metalografica, como se explica posteriormente.
4.7.2. Andlisis elemental

Se han medido el porcentaje en C de los sinterizados, utilizando el mismo equipo que se
emplea para el andlisis de los polvos. Esta medida ha permitido evaluar el grado de
decarburacion de cada material, segln sus caracteristicas, método de obtencion,
tamafo de particula, composicién y procesado, y adoptar, para aquellas mezclas que
fuera necesario, la estrategias de control apropiadas.

Los andlisis se realizan sobre cortes de los sinterizados molturados manualmente. Para
que las medidas fueran representativas del material, se han utilizado cortes
transversales, despreciando las caras externas, que darian valores inferiores a los
reales por la mayor decarburacion superficial. Se han realizado tres ensayos de cada

material.
4.7.3. Difraccion de rayos X

Para obtener los espectros de difraccion de rayos X de las muestras sinterizadas se ha
utilizado el equipo descrito en el apartado 4.4.2. Las condiciones de barrido han sido de
20 a 90° (28), con un paso de 0.02 o0 0.04 y tiempos de integracién de 4 a 8 segundos,

en funcion de la precision y grado de detalle deseados.

Las fases cristalinas a identificacion fueron: WC, Co, C-grafito, fase n (CosWsC) y n°
(CoeWeC), y sus variantes por sustitucion parcial del W y/o Co por V y/o Cr. La
identificacion de los inhibidores, en su forma original VC, CrsC,, no es posible, ya que al
encontrarse en tan bajas proporciones, en algunos casos, sobre un 1 wt.%, quedan bajo

el umbral de deteccion del equipo.
4.7.4. Preparacion metalogréafica

Las muestras consolidadas se cortan y preparan transversalmente, para analizar la
totalidad del espesor, y evaluar diferencias microestructurales: densificacion, fases
presentes, tamafios de grano, y posibles efectos de borde (decarburaciéon en vacio y
HIP y difusion de grafito en SPS). Para el andlisis de fases cristalinas (DRX) y las

medidas de dureza, a fin de tener una mayor superficie, se preparan las probetas por
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una de sus caras, eliminado mediante desbaste unas 300 um, lo que garantiza, segun

los cortes transversales, una superficie representativa del material masico.

El corte se ha realizado con una cortadora de precision de Struers modelo Accutom 5,
utilizando un disco de corte adecuado para carburos cementados. La embuticién se
realiza con resina termoplastica de metacrilato de metilo con ayuda de una prensa
hidraulica automatica de Struers, modelo Labopress 3, con la que se obtienen muestras
de 25 mm de diametro. La preparacion metalografica se ha realizado de acuerdo lo
establecido en la norma ASTM B665 [ASTM B665]. El procedimiento de preparacion
seguido consta de tres etapas de lapeado, y tres etapas de pulido, como se muestra en
la Tabla 4.2.

Operacién Grado (um) Tiempo (min)
Lapeado 40 2-10
Lapeado 20 2-5
Lapeado 10 2-5

Pulido 9 5-10
Pulido 3 5-10
Pulido 1 3-5
Pulido 0.25 3-5

Tabla 4.2 Secuencia de preparacion metalografica.

En algunas de las muestra para una mejor observacion microestructural, se ha realizado
un doble ataque quimico: inmersion en reactivo Murakami (mezcla de 10 g. de KOH o
NaOH disuelto en agua y adicion posterior de 10 g de KMnQg) a temperatura ambiente,
durante 1 min, seguido de inmersién en una disolucién de FeCls; (al 3wt% en agua
destilada) durante 30 segundos [ISO 4499, ASM 2004].

4.7.5. Microscopia 6ptica

La microscopia Optica se ha utilizada para la primera observacion, antes de analizarlas
mediante microscopia electrénica, ya que permite la observacién de defectos, como
grietas, presencia de grafito precipitado, macroporosidad asociada a aglomeraciones del
ligante organico y efectos de borde. Se ha empleado un microscopio Nikon Microphot
FX, equipado con camara SONY Exwave Had SSC-DC398P y software de adquisicion
de imagenes Intellican. Se ha utilizado el contraste interferencial de Nomarski para
revelar heterogeneidades microestructurales, como lagunas de Co, y la presencia de
fase n en cualquiera de sus formas. Ademas, se ha utilizado para la determinacion

metalografica de la porosidad, tal y como se explica en el apartado siguiente. Las finas
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microestructuras obtenidas, no permiten, con los aumentos alcanzados (x1000), ninguna
otra observacién y andlisis microestructural, practica habitual en grados méas groseros
[1ISO 4499].

4.7.6. Porosidad

La porosidad se ha determinado en base a la observacion metalogréfica de las muestras
en estado de pulido, de acuerdo con la norma ISO 4505 [ISO 4505]. Esta norma mide la
porosidad comparando una imagen de microscopia éptica de la superficie pulida a
espejo de la muestra, con una figura o representacion esquematica en la norma, de un

namero y tamafio de poros por unidad de area.

Asi, la cantidad de poros menores de 10 um se mide con ayuda de los aumentos de
X100 y X200. Se reporta entonces un cddigo de acuerdo a la comparacion entre la
porosidad observada en el microscopio y los patrones descritos en la norma: A02, A04,
A06 0 A08 que corresponden a un porcentaje de volumen de poros (0.02, 0.06, 0.2y 0.6
vol.% respectivamente).Lo mismo debe hacerse para los poros de mayor tamafio (entre
10 y 25 um). Estos se observan con el aumento X100 y se designan con los codigos
B02, BO4, B06 6 B08, correspondientes a los mismos porcentajes en volumen que en la
porosidad tipo A (0.02, 0.06, 0.2, 0.06 vol.%), o a un nimero de poros por unidad de
area: 140, 430, 1300 y 4000 poros/cm2 respectivamente. Para la porosidad asociada a
la precipitacion de grafito tras sinterizar, que normalmente puede observarse en el
microscopio 6ptico como acumulaciones de puntos negros, se emplea la misma
metodologia y se designa como porosidad tipo C02, C04, C06 y C08, dependiendo de la
figura que mas se parezca a la superficie observada. Si la superficie pulida de la
muestra no presenta la existencia de ningin poro de este tipo, se reporta entonces

como exenta de porosidad o como porosidad A0O, BOO y C00.

Como medida complementaria, a la densidad y a los cédigo de la norma, se ha
determinado el porosidad total (area ocupada por los poros por unidad superficie
analizada) a partir de las imagenes de microscopio Optica, a x100, x200 y x400,

mediante analisis de imagen utilizando el software Visilog 7.0.
4.7.7. Microscopia electronica de barrido y de emisidon de Campo

Para la caracterizacién microestructural de las muestras sinterizadas se han utilizado los
microscopios electrénicos, de barrido y de emisién de campo, (SEM y FESEM) descritos
en el apartado 4.4.3. Para la observacion de las muestras, preparadas tal y como se
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explica en el apartado 4.7.4, es necesario hacerlas conductoras al haz de electrones,
debido a su montaje en una resina aislante. Para ello, basta con aplicar un puente

conductor, con una solucion de plata, entre la muestra y el porta muestras.

Se ha utilizado tanto el modo de electrones secundario (SE) como el de electrones
retrodispersados (BSE) para obtener una informacion mas completa. En general, para
evaluar la homogeneidad de la microestructura: microporosidad, crecimiento anémalo
de grano, distribucidon de fases, se han utilizado imagenes en modo de electrones
secundarios. El deteccién en modo de electrones retrodispersados se ha utilizado para
verificar la presencia de fases secundarias, principalmente la fase n, y para determinar
tamafios de grano, en aquellas muestras que por su poco contraste superficial, no
daban iméagenes con adecuada resolucién en modo SE. Estas imagenes en modo de
electrones retrodispersados (BSE), delimitan mejor los bordes de los granos de WC al
generar contraste con el cobalto intergranular, mientras que las de secundarios permiten
diferenciar la porosidad de lo que podria ser lagunas de cobalto, o precipitados de
grafito. Por lo que, los dos modos de deteccion resultan complementarios.

El andlisis por energias dispersivas de rayos X, ha permitido analizar la distribucion de
elementos, principalmente V y Cr, mediante mapeo, el grado de disolucién del WC y
aditivos en el ligante, y la identificacién y andlisis composicional (semicuantitativo) de

fases las secundarias presentes.

La medida de tamafios de grano se ha realizado, utilizando micrografias de electrones
secundarios, mediante dos métodos:

- Determinacion del tamafio promedio utilizando el método de interseccion lineal de
acuerdo con lo establecido en la norma ASTM 112 [ASTM 112].

- Distribucion de tamafos de grano, mediante andlisis de imagen con el software Visilog
7.0. Debido a las finas microestructuras analizadas, y en consecuencia, a la falta
resolucion de las imagenes, aun cuando se utiliza microscopia de emisién de campo, no
ha permitido un andlisis adecuado mediante procesamiento digital directo. Las imagenes
tratadas mediante los algoritmos disponibles, al procesarse producian una
segmentacion inadecuada, debido a ruido e irregularidades locales en el gradiente de
tonos de la imagen. Por ello, ha sido necesario realizar una segmentacion manual previa
el procesamiento digital de la imagen, tal y como se muestra en la Fig 4.19b. Una vez

realizada, la segmentacién, el programa binariza la imagen, tal y como puede
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observarse en la Fig 4.19c y calcula el area proyectada de los granos, el diametro
equivalente, factor de forma, y otros parametros geométricos y estadisticos.

Yildd

AN O

c) d)
Fig 4.19 Tratamiento y procesamiento de laimagen: a) micrografia original, b) micrografia

segmentada, c) imagen binarizada (analisis de WC), d) binarizada inversa.

Para ambos métodos se han utilizados micrografias SEM/FESEM en modo de
electrones secundarios a diferentes aumentos, en funcién del tamafio de la
microestructura, desde x5000 en las muestras mas groseras hasta x20000 o x40000 en
las de grano mas fino. De cada muestra, se han medido mas de 1500 granos para
obtener las distribuciones, y mas de 700 intersecciones para determinar tamafio

promedio por el método de interseccion lineal.

Las imagenes SEM/FESEM también se han utilizado para determinar el contenido en
fase n presente en los materiales analizados, como medida complementaria a la DRX.
El porcentaje de fase n (fase n y n’, indistinguibles morfolégicamente) de los materiales
estudiados se ha obtenido mediante analisis de imagen, utilizando el software Visilog
7.0.
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4.7.8. Microscopia electrénica de transmision

La microscopia electronica de transmision se ha utilizado para estudiar con mayor
detalle la estructura de los materiales consolidados, analizando el efecto de las técnicas
de sinterizacion empleadas, de la presencia o ausencia de fase liquida y de los
inhibidores, en los tamafios de grano y morfologia, en la contigliidad, y caracteristicas

de las interfases.

Se han utilizado los microscopios descritos en el apartado 4.4.4. Para las muestras sin
inhibidor ha sido suficiente la observacién mediante TEM, mientras que las muestras
con otros carburos se han caracterizado también mediante HRTEM, para determinar la
localizacién de los aditivos y alteracion de las interfases, a fin de analizar los

mecanismos de inhibicién de crecimiento de grano involucrados.

El proceso de preparacion de las muestras para TEM comienza con el corte de laminas
de 0.3 mm de espesor, utilizando la cortadora de precision descrita en el apartado 4.7.4.
A continuacién esta lamina adelgazan mediante sucesivos desbastes con lijas de SiC,
de grit 220, 500 y 1000 hasta que se obtiene un espesor final de unas 100 um, medido
con micrémetro digital. Seguidamente, de la lamina se obtiene un disco de 3 mm de
didmetro, mediante corte con una cortadora ultrasénica GATAN, utilizando como

abrasivo carburo de boro.

Se prosigue con el adelgazamiento mecanico de estos discos, por ambos lados,
utilizando un aparato de adelgazamiento por molienda y desbaste o “dimpler grinder”, de
Gatan modelo 656, mostrado en la Fig 4.20a. Este consta de un pequefio disco giratorio
vertical, montado sobre un brazo de presion controlada y de un plato horizontal, también
giratorio, sobre el cual es montado el conjunto muestra-porta muestras. Con la
superposicion de estos movimientos, se consigue la formacién de una depresion o
concavidad en la zona central de la muestra. Esta depresion, es controlada por un
detector que detiene el movimiento una vez alcanzado el espesor deseado de unas
30 um. Para facilitar el desbaste, se agrega pasta de diamante de pasta de diamante de

3, 1y 0.25 ym al disco de desbaste.
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a) b)

Fig 4.20 Preparacion de muestras para TEM: a) Equipo de adelgazamiento mecanico “Dimple
Grinder” de Gatan, modelo 656, b) Equipo de bombardeo I6nico dual “Dual lon Mill”,
Gatan modelo 600.

Una vez obtenido el espesor deseado, la muestra es introducida en un equipo de
bombardeo i6nico dual (PIPS, Precision lon Polishing System), de Gatan, modelo 600,
mostrado en la Fig 4.20b. En este equipo, un gas inerte, tipicamente argon, es ionizado
y luego acelerado hacia la superficie expuesta de la muestra con una energia entre
3-5 KV. Los iones inciden sobre la muestra a bajo angulo (<12°) mientras se rota el
espécimen. Estos iones desprenden material mediante la transferencia de la cantidad de
movimiento y a una velocidad de desgaste controlada. Se ha usado nitrégeno liquido
para eliminar posibles efectos inducidos por el calentamiento.

Se ha utilizado un angulo de incidencia del haz de iones de 10° y una energia de 3-5
KV, hasta que se detecta la luz laser a través del disco, entonces se termina la
preparacién con un angulo de incidencia de 6°. El tiempo de preparacion varia en
funcién del material, empleandose tiempos de entre 20 y 60 h en la primera fase, de
angulo de incidencia alto, y de aproximadamente unas 40 h en la segunda etapa, de

angulo incidencia bajo.

4.8. Caracterizacion mecanica

4.8.1. Dureza

La dureza se ha medido, de acuerdo con lo establecido en la norma ISO 3878 [ISO
3878]. Se ha empleado un durémetro Optico universal de Centaur, modelo HBRVU-
187.5, que se muestra en la Fig 4.21a, con una carga de 30 kg aplicada durante 20 s
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segundos. Las indentaciones se han realizado sobre muestras en estado de pulido,
realizando entre 5 y 10 indentaciones por muestra, para obtener un valor de dureza
representativo del material. Dadas las dimensiones de la huella, la lectura directa en el
ocular del equipo no resultaba muy precisa, por lo que se opté por adquirir imagenes de
microscopia oOptica a x50, y medir las huellas mediante un software de andlisis (Visilog

7.0). En la Fig 4.21b se muestra una imagen de una indentacién Vickers.

La medida de las diagonales de la indentacién Vickers, permite calcular el valor de
dureza a partir de la Ec. [4.10]:

P
HV = l.8544-d—2 [4.10]

Donde P es la carga en Kg (30 Kg), d es la media de las diagonales en um, y el valor de

dureza HV3 esta dado en kg/mm®.

=

100 um

a) b)
Fig 4.21 a) Durémetro Universal de Centaur, modelo HBRVU-187.5, b) Imagen de MO de la

indentacion Vickers.

4.8.2. Tenacidad a fractura

La tenacidad a fractura se ha determinado por el método de indentacion, basado en
medida de las grietas que se generan en los vértices de la indentacion Vickers, tal y
como se observa en la Fig 4.23b. Para el calculo de la tenacidad a fractura por
indentacion se ha empleado la expresién dada por Shetty et al. [Shetty 1985], mostrada
en la Ec. [4.11], al ser la que permite una mejor estimacién de la tenacidad en carburos
cementados [Soleimanpour 2012].
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1

K,c =0.0889- (HV)E(%)E [4.11]

Donde Kic es la tenacidad Palmgvist en MPa m*%; HV es la dureza en N/'mm? P es la

carga aplicada para generar las grietas, en N; y >| es la suma de la longitud de las

grietas en mm.
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5. RESULTADOS Y DISCUSION

5.1. Fabricacion y procesado de mezclas WC-12Co submicrométricas,
ultrafinas y nanocristalinas obtenidas por molienda

5.1.1. Fabricacion de mezclas WC-12Co submicrométricas, ultrafinas y
nanocristalinas mediante molienda de polvos micrométricos

Los materiales de partida utilizados para la fabricacion de grados ultrafinos y
nanocristalinos mediante molienda de alta energia han sido polvos de WC y Co
micromeétricos, tal como se ha indicado en el apartado 4.1. El polvo de WC empleado
estad formado por agregados poligonales de unas 10 um de tamafio promedio
constituidos por particulas de tamafio en el rango 0.8-3 um, tal como se muestra en la
Fig 5.1a. El polvo de Co, mostrado en la Fig 5.1b, esta formado por agregados de entre
15 y 30 pum, constituidos por subagregados irregulares redondeados de tamafio en el
rango 2-8 um. Las diferencias, en el caso del polvo de Co, respecto a los datos de
tamafio de particula suministrados por el fabricante (drsss=2.5 pm) pueden deberse a la

aglomeracion de las particulas originales por la adsorcion de humedad.

a) b)
Fig 5.1 Imagenes FESEM de los polvos de partida utilizados: a) WC, b) Co.

Como se ha explicado en el apartado 4.2 las moliendas se han realizado en molino
planetario, utilizando dos tipos de procesado, uno en himedo y otro en seco, en los que
se ha evaluando el efecto del tiempo de molienda en la evolucion morfologica y de
tamanos, contaminacion del producto, reduccion de tamafios de cristalito y aumento del
microdeformacién de red del WC. Los tiempos de molienda utilizados fueron de 25, 50,
75y 100 h. Estos tiempos fueron seleccionados en base a estudios previos llevados a
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cabo en medio hiumedo. Algunos de estos resultados son incluidos en este apartado

para explicar los fenébmenos que se producen en los estadios iniciales del proceso.

5.1.1.1. Evolucion morfoldgicay de tamafios

En los procesos de molienda los polvos estan sometidos a continuos impactos o
colisiones de alta energia, que causan procesos sucesivos de deformacion pléastica,
soldadura en frio y fractura. La contribucién de los diferentes mecanismos metallrgicos
depende de de la naturaleza del polvo y las condiciones de proceso (velocidad, relacion
masa de bolas/masa de polvo, tiempo, temperatura, agente controlador de proceso,
etc.) [Suryanarayana 2001, Zhang 2008, Hewitt 2009a, Hewitt 2009b, Dvomik 2013].

En mezclas compuestas WC-Co, durante la molienda se produce una reduccion del
tamafo de los carburos, como consecuencia de los continuos procesos de fractura,
mientras que prevalecen los mecanismos de deformacion plastica y soldadura en frio de
la fase Co, que se deposita sobre las particulas de WC promoviendo los fenbmenos de
aglomeracion [Zhao 2008]. En la Fig 5.2 se muestra la evolucion morfolégica y de
tamafio de los polvos WC-12Co en los estadios iniciales del proceso, tras 5, 15y 25 h

de molienda en medio himedo.

Puede observarse, en consonancia con la literatura [Zhang 2003, Butler 2007, Hewitt
2009a, Hewitt 2009b, Dvomik 2013], la importante fractura de las particulas de WC
desde los primeros estadios del proceso, lo que causa una rapida reduccién de tamafios
de particula, alcanzandose valores promedio proximos a 1 um tras 15 h de molienda. En
la fase Co, inicialmente se produce la desintegracion de los aglomerados originales, lo
que va acompafiado de cambios importantes en la morfologia de las particulas por la
acusada deformacion plastica que experimentan. Al aumentar el tiempo de molienda, en
la matriz ductil, a la vez que continda la deformacion, cobran importancia lo procesos de
soldadura en frio, que provocan un aumento en el tamafio de particula, como se
observa en la micrografia SEM del polvo molido 15 h. En la Fig 5.3 se muestra el mapa
de distribucion de elementos del polvo WC-Co molido 15 h (correspondiente a la imagen

SEM de la Fig 5.2) donde se observan particulas de Co que superan las 5 um.

A partir de este estadio, comienzan a darse mecanismos de fractura en la fase ductil,
debido al endureciendo de las particulas por efecto de la fuerte deformacion plastica en
frio a la que se ven sometidas. Tras 25 h de molienda, el tamafio promedio de la fase

WC se reduce por debajo de 1 um, y se obtiene una distribucion uniforme de
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constituyentes, tal y como se observa en el mapa de distribucion de elementos mostrado

en la Fig 5.4.

Fig 5.2 Imagenes SEM del polvo tras 5, 15 y 25 h de molienda en medio himedo

Co Kaf —Em W Lal 2

5 pm

Fig 5.3 Mapa de elementos mediante EDX del polvo WC-12Co molido 15 h en medio humedo.
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Fig 5.4 Mapa de distribucion de elementos del polvo WC-12Co tras 25 h de molienda en

medio humedo.

La morfologia y tamafio de los polvos WC-12Co después de 25, 50, 75 y 100 h de
molienda, en medio hiumedo y en seco se muestra en las Fig 55 y Fig 5.6,
respectivamente. En ambos casos, se aprecia un claro efecto del tiempo de molienda en
la reduccién de tamafio de los carburos. La evolucion de tamafios obtenida es similar a
la expuesta por otros autores en molienda de alta energia [Zhang 2003], aunque la
menor energia de la molienda en planetario hace que se requieran mayores tiempos de

proceso para reducir el tamafio de los carburos a la escala nanométrica.

En ambos procesados, pueden distinguirse dos estadios. Durante el primer estadio,
hasta las 25 h aproximadamente, se produce una importante reduccion del tamafio de la
fase WC, resultado de mecanismos de deformacion plastica y fractura, mientras que en
la fase Co, la deformacioén y soldadura en frio son los mecanismos predominantes. Este
predominio de los fendmenos de deformacién y soldadura de la fase ductil, es mas
acusado en los polvos molidos en seco, donde pueden observarse particulas de Co con

formas aplanadas de tamafio superior a las 2 pum. Después de este primer estadio, en
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ambos procesados, el tamafio promedio de la fase WC se reduce al rango
submicrométrico.

Fig 5.5 Imagenes SEM del polvo WC-12Co tras 25, 50, 75y 100 h de molienda en hiumedo.

En la etapa inicial del proceso, previo a la fractura de la fase dura, el mecanismo
predominante es la deformacion plastica [Hewitt 2009a, Hewitt 2009b]. La deformacién
plastica de las particulas de WC se produce a través de multiplicacion y deslizamiento
de dislocaciones, que se acumulan y reajustan mientras se forman regiones
desordenadas dentro de la estructura de la particula [Mandel 2014a]. Asi, a medida que
avanza el proceso, disminuye la capacidad de la particula de deformarse plasticamente,
y la fractura llega a ser el mecanismo dominante, lo que conduce a la reduccién del
tamafio de particula. Esta reduccion de tamafios inicial es mayor cuando la molienda se
realiza en medio himedo, donde ademas se obtiene una distribucion de tamafos mas

estrecha, con tamafos de la fase WC en el rango 0.4-0.9 um.

Los tamafios de particula del WC obtenidos tras 25 h, aunque suponen una importante
reduccion respecto al tamafo del polvo de partida, superior al 64% en ambos
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procesados, estan todavia muy lejos del rango nanométrico alcanzado por otros autores
en molienda de alta energia [Zhang 2003, Butler 2007, Enayati 2009, Hewitt 2009a].

Fig 5.6 Imagenes SEM del polvo WC-12Co tras 25, 50, 75y 100 h de molienda en seco.

Al aumentar el tiempo de molienda, junto con la reduccion progresiva de tamafios de los
carburos, se forma un recubrimiento de Co, al cambiar éste de su estructura particulada
original a una capa delgada que rodea las particulas de WC. En ambos procesados, a
partir de las 50 h no se observan particulas redondeadas ni con formas aplanadas,
asociadas a la fase Co, sino particulas compuestas y aglomerados de particulas
compuestas donde se distinguen las formas angulares tipicas del WC. Asi, al rodear el
Co las particulas de WC se favorecen los fenémenos de soldadura en frio, las particulas
duras de WC quedan embebidas en la matriz de Co, altamente deformada, formando
particulas compuestas WC-Co de mayor tamafio, de acuerdo con lo expuesto por otros
autores [Dromik 2013, Mandel 2014a].

Al avanzar la molienda, estas particulas compuestas, debido a los sucesivos impactos,
sufren procesos de deformacion, fractura y soldadura en frio, evolucionando en su forma
y tamafio, asi como en su estructura interna. En este sentido, puede notarse como los
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polvos molidos en seco durante tiempos prolongados (75 y 100 h), estan constituidos
por particulas compuestas de mayor tamafio que sus homologos molidos en humedo, lo
que puede asociarse al mayor predominio de los fenémenos de soldadura en frio. Esto
se observa claramente en la Fig 5.7, donde se muestra un detalle de los polvos WC-
12Co tras 100 h de molienda, en hiumedo y en seco.

a) b)
Fig 5.7 Imagenes SEM de las particulas compuestas del polvo WC-12Co tras 100 h de

molienda: a) en humedo, b) en seco.

Debe indicarse que, aunque no se ha empleado técnicas de determinacion del tamafio
de las particulas compuestas (BET), las medidas realizadas en las imagenes SEM en
las zonas con menor aglomeracion, revelan diferencias entre ambos procesados, mas
significativas a mayor tiempo de molienda, tal y como se recoge en la Tabla 5.1. Para el
material molido 100 h en himedo se ha medido un tamafio promedio de las particulas
compuestas de 320+150 nm, frente a los 540+150 nm obtenidos en su homoélogo molido
en seco, lo que equivaldria a una variacion en el tamafio de particula (tamafio de las
particulas compuestas) entre ambos procesados superior al 68%. Estos resultados son
consistentes con los obtenidos por Zhang et al. [Zhang 2008], que revelan un aumento
en la reduccion de tamafios de las particulas compuestas de hasta 65% en las
moliendas realizadas con suficiente medio liquido. Segun estos autores, la presencia de
medio liquido es el factor mas influyente en la reduccion de tamafios de particula,
incluso por encima de la velocidad de molienda, en el intervalo de condiciones
analizado. Si se compara los tamafios de particula obtenidos con datos de la literatura,
puede indicarse que los tamafios de particula mas finos, correspondientes a la mezcla
molida 100 h en himedo, son similares a los reportados por Zhang et al. [Zhang 2003,
Zhang 2008] y Kurlov et al. [Kurlov 2011] y superiores a los medidos por Hewitt et al.

179



Resultados y discusion

[Hewitt 2009a, Hewitt 2009b] y Dvornik et al. [Dvornik 2013], todos ellos en mezclas
nanocristalinos obtenidos por molienda de alta energia.

Tiempo de Tamafio de las particulas compuestas (um)
molienda (h) Humedo Seco

50 0.4-1.2 0.4-1.3

75 0.3-0.7 0.4-0.9

100 0.2-0.5 0308

Tabla 5.1 Tamafio de las particulas compuestas en los dos procesados analizados.

A medida que avanza el proceso, junto a la evolucion de las particulas compuestas, se
va reduciendo el tamafio de los constituyentes de las mismas, resultado de la
deformacién y/o fragmentacion [Hewitt 2009a]. Asi, estas particulas compuestas se
constituyen por particulas de WC cada vez mas finas y mas uniformes distribuidas en la
matriz de Co. La estructura interna de los aglomerados y las particulas compuestos se
observa claramente en las micrografias BSE mostradas en la Fig 5.8. Puede advertirse
un aumento en el tamafio de los aglomerados con el tiempo de molienda asociado al
incremento del volumen de particulas mas finas que favorecen los fendbmenos de

aglomeracién.

En las dos condiciones de molienda analizadas, la reduccion y homogeneizacion de
tamafos de la fase WC con el tiempo de proceso se prolonga hasta las 100 h, tal y
como se observa en la Fig 5.8, donde se muestran las micrografias BSE
correspondiente a la mezcla WC-12Co tras 75 y 100 h de molienda en himedo.

Fig 5.8 Imagen BSE del polvo WC-12Co tras molienda en medio himedo: a) 75 h, b) 100 h.
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Cuando se comparan las dos condiciones de procesado analizadas aparecen
diferencias significativas en la reduccion de tamafio de los carburos, tal y como se
muestra en la Fig 5.9, donde se representa la evolucion del tamafio del WC en funcién
del tiempo de molienda, en himedo y en seco. Como puede observarse, para todos los
tiempos evaluados se obtienen tamafios de la fase WC menores y distribuciones de
tamafios més estrechas en las moliendas realizadas en humedo. Ademas, las
diferencias entre ambos procesados resultan mas notables a tiempos de molienda
prolongados, donde se han obtenido diferencias en los tamafios de la fase WC de hasta
el 77%.
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Fig 5.9 Evolucion del tamafio de particula del WC con el tiempo de molienda, en humedo y

en seco.

Puede notarse, como la reduccion de tamafios en la etapa final del proceso es mucho
menor que en las etapas iniciales, lo que resulta consistente con otros resultados de la
literatura [El-Eskandarany 2000, Hewitt 2009a, Dvomik 2013]. La aproximaciéon a un
estado limite de reduccion de tamafios de la fase WC al prolongar el tiempo de molienda
ha sido expuesta por algunos autores [Dvomik 2013, Mandel 2014a). En este sentido, el
incremento de la resistencia a fractura y de la cohesion entre particulas asociado a la
reduccion de tamafios parecen ser dos de los principales factores que contribuyen a
este limite [Hewitt 2009a].

Sdélo mediante la molienda en hiumedo se consigue reducir el tamafio de los carburos a
la escala nanométrica. En las Fig 5.10, Fig 5.11 y Fig 5.12 se muestran las imagenes
SEM y TEM de los polvos WC-12Co tras 100 h de molienda en las dos condiciones de
procesado. Puede observarse el caracter nanoestructurado de la mezcla obtenida tras
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100 h de molienda en himedo, con tamafios de la fase WC en el rango 10-60 nm. En la
Fig 5.12a se muestra un detalle del polvo a mayores aumentos donde pueden
observarse particulas/granos de WC de aproximadamente 10 nm. Cuando el proceso se
realiza en seco, tras 100 h de molienda la mayor parte de los carburos presentan un
tamafio en el rango 50-230 nm, similar al obtenido tras 75 h de molienda en himedo. La
observacion mediante TEM, Fig 5.12b, permite confirmar la presencia de granos de

tamafio inferior a 100 nm, pero revela la existencia de un gran nimero de particulas de

mayor tamafio.

a) b)
Fig 5.10 Imagenes SEM del polvo WC-12Co tras 100 h de molienda: a) en hiumedo, b) en

seco.

a) b)
Fig 5.11 Imagenes FESEM en modo BSE del polvo WC-12Co tras 100 h de molienda: a) en
himedo, b) en seco.
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a) b)
Fig 5.12 Imagenes TEM del polvo WC-12Co tras 100 h de molienda: a) en humedo, b) en

seco.

Si se analiza el ultimo tramo de molienda, entre 75 y 100 h, el menos eficiente desde el
punto de vista de reduccion de tamafios de los carburos, se tiene que la reduccion de
tamafios de la fase WC en medio hiumedo resulta casi 2 veces superior a la obtenida en
seco. Esta menor disminucién de tamafios de particula del WC en el procesado seco, se
debe a la minimizacién de los procesos de fractura y al aumento de los fenémenos de
deformacion y soldadura en frio, lo que esta asociado probablemente al aumento de la
temperatura del polvo durante proceso. Este incremento de la temperatura durante la
molienda se debe fundamentalmente a dos fendmenos: la friccion generada en las

colisiones y la deformacion plastica localizada [Hewitt 2009a, Hewitt 2009b].

El efecto de la temperatura de proceso en la reduccién de tamafios de particula y
tamafos de cristalito ha sido analizado en los trabajos de criomolienda desarrollados
hasta la fecha, que demuestran que la reduccion de la temperatura de molienda,
ademas de reducir la contaminacion del polvo, mejora la eficiencia del proceso [He
2001, Back 2005, Witkin 2006, Hewitt 2009b]. La mayor reduccion de tamafios obtenida
a temperaturas criogénicas esta asociada al aumento de los fendmenos de fractura
debido probablemente al aumento de la fragilidad de las particulas de polvo a baja

temperatura.

La mayor eficiencia de la molienda en himedo ademas de deberse al control de la
temperatura del polvo durante el proceso por el aumento de la transferencia de calor,
puede estar asociada a otros efectos derivados de la presencia de dicho medio liquido,
como la reduccién de la dureza del material debido a la absorcion del alcohol sobre la

superficie de las particulas. Zhang et al. [Zhang 2008], encontraron una mayor reduccion
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del tamafio de grano del WC cuando se utiliza alcohol como medio de molienda, lo que
se asocia a que éste, por su baja tension superficial, se absorbe sobre el WC generando

microgrietas y reduciendo su dureza.

5.1.1.2. Contaminacién

El analisis por EDX de los polvos molidos confirma la ausencia de contaminantes
distintos del O, debido a la utilizacion de elementos de molienda (jarra y bolas) de WC,
tal y como puede apreciarse en el espectro de la Fig 5.13, correspondiente a la mezcla
WC-12Co molida en hiumedo durante 100 h.
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Fig 5.13 Andlisis EDX de la mezcla WC-12Co tras molienda 100 h en medio humedo.

En este aspecto, debe sefialarse, que la contaminacion es el principal problema de los
materiales obtenidos por molienda. El tamafio de particula del polvo, su elevada
superficie especifica y la creacidon de nuevas superficies limpias durante el proceso
contribuyen a la contaminacion del polvo. Las impurezas introducidas durante el proceso
pueden ser impurezas sustitucionales, tales como Fe, Cr, Ni, etc., que proceden del
medio de molienda, e impurezas intersticiales, como Nz, Oz, y C que provienen de la
atmosfera y/o del agente controlador de proceso [Zhang 2007, Hewitt 2009a, Hewitt
2009b]. En general, el nivel de contaminacién depende de la intensidad del proceso,
tiempo, atmosfera y de la diferencia de dureza entre el polvo y el medio de molienda.
Asi, debe resaltarse, los beneficios de emplear de elementos de molienda de WC-Co, ya
gue cuando la molienda se realiza con elementos de acero son tipicos niveles de
contaminacion de entre un 1y un 4 wt.% Fe y de hasta un 1 wt.%Cr [Suryanarayana
2001, Menéndez 2007, Hewitt 2009a], pudiéndose alcanzar niveles de Fe superiores al

30 at.% en molienda de alta energia con tiempos prolongados [Wang 1997].

La reduccion del tamafio de particula, hace que se creen nuevas superficies activas,

mucho mas reactivas con los gases del ambiente, y aunque la superficie de las
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particulas esté protegida por el lubricante, el medio de molienda, y la atmésfera se
produce una importante adsorcién de O [Zhang 2003, Zhang 2007, Ou 2011]. Este
oxigeno procede de las trazas presentes en la atmoésfera y/o de los aditivos (medio
liquido y/o agente controlador de proceso). En la Tabla 5.2 se muestra el contenido en O
(wt.%) del polvo en funcién del tiempo de molienda, para las dos condiciones de
proceso analizadas.

Tiempo de molienda WL.%0
(h) Hdmedo Seco
25 0.81+0.04 0.94+0.05
50 1.33+0.03 1.68+0.04
75 1.82 +0.03 2.29+0.03
100 2.34 £0.02 2.87+0.04

Tabla 5.2 Evolucion del contenido en O (wt.%) del polvo con el tiempo de molienda para los

dos procesados analizados.

Puede notarse, como la contaminacion por O resulta significativa desde las primeras 25
h de molienda, donde se tienen niveles de O 3 veces superiores a los del polvo de
partida. Al prolongar el tiempo de molienda se tiene un acusado incremento del
contenido O del material, resultado del aumento del &rea especifica del polvo por la
importante reduccion del tamafio de particula obtenida. Asi, tras 100 h de molienda, se

alcanzan niveles de O unas 8 veces superiores a los del polvo de partida.

Para todos los tiempos de molienda, la contaminacién por O es mayor en los polvos
molidos en seco, con diferencias de hasta un 20% respecto a los molidos en himedo, a
pesar de la menor reduccion de tamafios obtenida en este procesado. Este aumento del
contenido en O de los polvos molidos en seco, se debe a la ausencia del medio de
molienda, que ademas de controlar la temperatura del proceso, protege la superficie de
las particulas evitando la reaccion con el O presente en la atmdsfera de molienda. Los
contenidos en O de las mezclas obtenidas tras 100 h de molienda son muy superiores a
los encontrados por He et al. [He 2001]. Esto debe atribuirse al prolongado tiempo de
proceso, a la falta de proteccion del medio (inadecuado control de la temperatura y de la

proteccion de las particulas) y a la presencia de O en la atmdsfera de molienda.

Esta contaminacion por O, tanto adsorbido sobre la superficie de las particulas como en
forma de 6xidos, es un factor critico que condiciona la calidad del polvo, ya que por un
lado, dificulta el mojado de las particulas de WC por el Co durante la sinterizacion,
obstaculizando el proceso de densificacion [Ou 2011], y por otro, provoca la
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decarburacion del material durante el calentamiento, al reaccionar con el C, lo que
produce la formacién de carburos ternarios en detrimento de la calidad del material [Da
Silva 2001, Allibert 2001, Kurlov 2011, Wei 2012a, Wei 2012b].

5.1.1.3. Fases cristalinas: Tamafio de cristalito y deformacién de red

En las Fig 5.14 se muestran los espectros de DRX de los polvos correspondientes a los

distintos tiempos de molienda, para las dos condiciones de proceso estudiadas.

Debe sefialarse que en ninguna de las condiciones analizadas aparecen reflexiones
asociados a 6xidos, ni de Co, ni de W, por lo que los niveles de O detectados en el
andlisis elemental se deben a la adsorcién de humedad o de oxigeno molecular, y/o a la
presencia de una pelicula de o6xido sobre las particulas nanométricas, indetectable
mediante DRX, debido a su escala, unos pocos nanémetros, y/o a su cantidad, inferior
al umbral de deteccion de la técnica. Tampoco se han detectado picos de W2C, ni picos
asociados a la fase ortorrémbica del WC. La transformacion parcial de la fase hexagonal
del WC a la ortorrémbico durante molienda de alta energia ha sido observada por Zhang

et al. [Zhang 2003] y Yang et al. [Yang 2001], quienes asociaron esta transformacion a

la introduccién de defectos de apilamiento 1/6 [iZiS] sobre el plano (10i0 ).
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Fig 5.14 DRX de las mezclas WC-12Co en funcion del tiempo de molienda: a) humedo, b) en

seco.

Otro aspecto a destacar es la desaparicion del pico del fcc-Co tras 50 h de molienda en
las dos condiciones de procesado. En la Fig 5.15 se muestra un detalle del espectro de
DRX donde puede observarse una notable reduccion del pico del Co en las primeras 25

h de molienda y la total desaparicion tras 50 h de proceso.
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Fig 5.15 Detalle del espectro de DRX de los angulos correspondientes a las reflexiones

asociadas ala fase Co (fcc y hep).
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Tampoco se han observado reflexiones asociados al hcp-Co. Esta transformacion
alotropica (fcc-Co—hcp-Co) inducida mecénicamente ha sido reportada por algunos
autores [Zhang 2003, Mandel 2014a] y parece estar relacionada con la intensidad de la
molienda.

La desaparicion de las reflexiones asociadas al Co aparece recogida en la literatura [He
2001, Sun 2003, Back 2005, Liu 2006, Raihanuzzaman 2014b], aunque no existe una
explicacion clara al respecto. Algunos autores atribuyen este efecto a la solucion sélida
(o solucion sélida secundaria) del Co en el WC [Sun 2003, Liu 2006]. Sin embargo, de
acuerdo con el diagrama de fases, el Co no es soluble en el WC. No obstante, a medida
que se reduce el tamafio de cristal durante la molienda se incrementa drasticamente la
energia libre superficial. La solubilidad depende de la difusividad, que a su vez esta
relacionada con varios factores, como la temperatura, estructura del cristal, y la cantidad
y distribucion de defectos, por lo que la molienda mecénica podria facilitar y acelerar la
difusion. Estos argumentos, podrian justificar la solucién solida del Co en el WC, por
efecto de la molienda, sin embargo, la observacion de una matriz rica en Co en las
micrografias BSE del polvo, Fig 5.11, contradice este planteamiento.

Otro hipdtesis para justificar la no observacién del pico del Co es el ensanchamiento
asociado a la reduccion del tamafio de cristalito y al aumento de la deformacién de red,
lo que esta en consonancia con lo expuesto por Back et al. [Back 2005], quien midio
tamafos de cristalito del Co en el rango 5-10 nm. Esto resulta consistente con las
imagenes TEM, Fig 5.12a, donde se pueden observar particulas/granos de menos de
5 nm rodeando las particulas de WC. Sin embargo, seria necesario analisis EDS o
difracciébn de electrones de estas particulas para confirmar este argumento. La
amorfizacion, al menos parcial, de la matriz por la elevada disolucion de W y C durante
la molienda, también podria justificar la desaparicion de las reflexiones asociadas al Co.
He et al. [He 2001] encontraron junto con la reduccion del tamafio de cristalino del Co,
un ensanchamiento gradual del espaciado interplanar (111) asociado a la disolucién de

W y C, lo que podria conducir a la formacion de una matriz amorfa.

Es notorio el ensanchamiento de los picos del WC con el tiempo de molienda, indicativo,
ademas del refinamiento de la estructura (reduccion del tamafio de cristalito o dominio
cristalino), del aumento de la tensién residual del material (microdeformacion) por efecto
de la molienda. En la Fig 5.16 se presenta un detalle de la evolucion de la reflexion

asociada al plano (10i0 ) del WC con el tiempo de molienda, en hiumedo.
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Fig 5.16 Detalle de la evolucion de la reflexion asociada al plano (1010 ) del WC con el tiempo

de molienda, en hiimedo.

Este ensanchamiento de los picos de difraccion, resulta mucho mas acusado en las
moliendas realizadas en humedo, por lo que la reduccién del tamafio de cristalito sigue
la misma tendencia que la reduccion del tamafio de particula (observaciones de SEM),
en consonancia con los resultados de Zhang et al. [Zhang 2008] y Dvomik et al. [Dvomik
2013].

Durante la molienda de alta energia se generan un gran nimero de dislocaciones y la
fraccion de bordes de grano se incrementa, lo que produce cambios en la forma de los
picos [Jiang 1999, He 2001, Zhang 2003, Liu 2006, Back 2005]. De este
ensanchamiento de los picos de DRX se puede obtener informacién acerca del tamafio
de cristalito y del nivel de microdeformacion mediante la aplicacion de diferentes
métodos que permite descomponer estas dos contribuciones, tal y como se detalla en el
desarrollo experimental [Keijser 1982, Jiang 1999, He 2001, Zhang 2003, Dvornik 2013].

En general, la disminucion del dominio cristalino se produce por la deformacion plastica
generada que multiplica el nimero de dislocaciones. El comportamiento de estas
dislocaciones puede ser muy variado, desde la formacién de paredes densas de
dislocaciones dentro de un grano, a la acumulacion o apilamiento en los bordes de
granos, o al agrupamiento desordenado dentro del grano. Todos estos comportamientos
tienen como consecuencia final la formacion de celdas de dislocaciones por aniquilacién
o recombinacion para reducir la energia del sistema y que dan lugar a una estructura de
subgranos dentro del grano original y por tanto una disminucién del tamafio efectivo de
la zona de coherencia cristalina [Zhang 2003, Mandel 2014a]. Por otro lado, el aumento
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de las tensiones residuales en el material viene originado por los campos de tensiones

asociados a las dislocaciones y su multiplicacion.

La reduccién del tamafio de cristalito durante la molienda mecéanica ha sido descrita en
tres estadios: localizacion de la deformacion en bandas de cizalladura con alta densidad
de dislocaciones, seguido de la aniquilacion y recombinacion formando subgranos o
bordes de grano de &ngulo bajo orientados aleatoriamente, y por Ultimo la
transformacion de esta estructura de subgranos a bordes de grano de angulo alto
[Hewitt 2009a, Dvornik 2013]. Durante el proceso se produce un maximo en la reduccion
del dominio cristalino a un cierto nivel de deformacién, lo que se cree que es el resultado
de un cambio en los mecanismos deformacion, de deformacion plastica via generacion y
movimiento de dislocaciones a deslizamiento de bordes de grano [Dvornik 2013].

En la Tabla 5.3 se muestran los valores de tamafios de cristalito y deformacion de red
del WC obtenidos para los distintos tiempos de molienda en las dos condiciones de
procesado analizadas.

Aproximacion lineal simple

Scherrer Stokes-Wilson (SW) (SLA)

Condconde  Tenelode TRATOde Deformacon TERAde  pefomacen
(nm) (nm) (%) (nm) (%)
25 h Himedo 155 162 0.17 158 0.12
50 h Himedo 89 98 0.24 93 0.17
75 h Himedo 33 44 0.35 39 0.24
100 h Himedo 10 19 0.41 15 0.26
25 h Seco 161 168 0.18 164 0.13
50 h Seco 101 109 0.25 105 0.18
75 h Seco 50 62 0.38 57 0.26
100 h Seco 34 45 0.45 38 0.29

Tabla 5.3 Tamafio de cristalito y nivel de microdeformacién del WC en las diferentes mezclas

obtenidas por molienda.

Debe mencionarse que estos métodos de estimacion del tamafio de cristalito de los
picos difraccion soélo son validos para tamafios de grano inferiores a los 100-150 nm
[Keijser 1982, Jiang 1999], por lo que en los materiales estudiados, segun las medidas
de SEM y TEM, so6lo se puede aplicar con fiabilidad a las mezclas molidas durante
tiempos prolongados, 75 y 100 h. No obstante, debe tenerse en cuenta las diferencias
entre los diferentes conceptos utilizados: particula, grano y cristalito. Mediante SEM se
determinan tamafos de particula y cada particula puede estar constituida por uno 0 mas
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cristales o granos primarios. Estos granos, separados entre si por bordes de grano de
angulo alto, pueden estar constituidos por varios cristalitos. Por lo que el tamafio de
cristalito, determinado mediante DRX, es siempre menor o igual que el tamafio de
grano, y éste a su vez menor o igual que el tamafio particula [Dvomik 2013, Mandel
2014a]. Dvomik et al. [Dvomik 2013] presentan un esquema representativo de la
estructura de los polvos WC-Co. Segun ésta descripcion, los polvos WC-Co estan
constituidos, en primer nivel, por aglomerados, formados por particulas que contienen
varias fases, y estas a su vez por granos, que pueden contener a su vez uno 0 varios

cristalitos.

Puede notarse como al aumentar el tiempo de molienda se tiene una acusada reduccion
del tamafio de cristalito, acompafiada de un aumento del nivel de microdeformacion de
red, en consonancia con la literatura [He 2001, Zhang 2003, Butler 2007, Zhang 2008,
Dvomik 2013, Mandel 2014a]. Sin embargo, algunos autores [Hewitt 2009a] han
encontrado un ligero aumento del dominio cristalino al prolongar el tiempo de molienda,
lo cual puede asociarse a procesos de recuperacion dinamica por efecto térmico. Segun
Hewitt et al. [Hewitt 2009a], al extender el tiempo de molienda se aumenta la
temperatura local en las colisiones, lo que promueve la recuperacion de la estructura de

subgranos generada durante la molienda.

La evolucion del tamafio de cristalito con el tiempo de molienda es similar a la expuesta
por Butler et al. [Butler 2007], aunque los tiempos empleados en esta investigacion son
superiores, dada la menor energia del proceso. Algunos trabajos demuestran la
existencia de un valor de saturacion del tamafio de cristalito, es decir que una vez
alcanzado un cierto tamafo, éste no se reduce aunque se prolongue el tiempo de
molienda [Enayati 2009, Mandel 2014a]. En general, se ha demostrado que este estado
limite se debe a la competencia entre la generacién de dislocaciones debido a la
deformacion plastica y los fendmenos de endurecimiento por deformacion y
recuperacion. Segun Enayati et al. [Enayati 2009], y Mandel et al. [Mandel 2014a], este
tamafio de cristalito limite viene determinado por el equilibrio entre la creacion y

aniquilacion de dislocaciones.

Debe mencionarse que el tamafio de cristalito varia en funcion del pico o reflexion
analizado. Los valores expuestos en la Tabla 5.3, son valores promedio, es decir, el

promedio de los tamafos de cristalito obtenidos a partir del andlisis de los picos

asociados a los planos (0001), (liOO) y (10i0 ). Tanto el método de Scherrer como el

de aproximacion lineal, que analizan las reflexiones individuales, dan tamafios de
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cristalito maximos para el plano basal (0001), en consonancia con He et al. [He 2001].

Esto es consistente con los mecanismos de deformacion de la estructura hexagonal del

WC, ya que se ha demostrado que los planos prismaticos, especialmente el (10i0 ), son

los principales planos de deslizamiento y de fractura [Zhang 2003].

Si se comparan los dos procesados analizados, aunque la evolucion del tamafio de
cristalito y la tension residual con el tiempo de molienda es similar, cuando el proceso se
realiza en seco, para un mismo tiempo de molienda se tienen tamafios cristalito y
niveles de microdeformacion méas elevados. Esto puede asociarse al aumento de la
temperatura del polvo durante la molienda, lo que resulta consistente con los resultados
de criomolienda reportados por He et al. [He 2001], donde se pone de manifiesto el
efecto de la reduccién de la temperatura de proceso en el aumento de la reduccién de

tamafios de cristalito y en la minimizacion de las tensiones residuales introducidas.

Mediante la molienda en himedo, tras 100 h se consigue reducir el tamafio de cristalito
a 10-20 nm. El tamafio de cristalito estimado depende del método de andlisis empleado,
variando para esta condicién, de los 10 nm obtenidos mediante Scherrer a los 19 nm
obtenidos mediante Stokes-Wilson. Para todas las condiciones, el método de Scherrer,
al no tener en cuenta el efecto de la microdeformacion, proporciona un tamafio de
cristalito inferior a los obtenidos mediante los otros dos métodos, que tienen en cuenta
esta contribucion. Debe resefiarse que el tamafio de cristalito obtenido para este
material se sitla entre los mas finos reportados en la literatura en mezclas obtenidas por
molienda de alta energia [Zhang 2003, Butler 2007, Zhang 2008, Hewitt 2009a, Dvornik
2013]. Para este material se ha obtenido un nivel de microdeformacion del 0.41%
aplicando Stokes-Willson y del 0.26% segun el método de aproximacion lineal simple.
Estos valores son similares a los reportados de Butler et al. [Butler 2007] en molienda en
molino planetario dual. El nivel de microdeformacion obtenido (0.41%) es inferior al
encontrado por Zhang et al. [Zhang 2003] y por Enayati et al. [Enayati 2009] para un
tamafio de cristalito final similar, pero muy superior al 0.06% reportado por Hewitt et al.
[Hewitt 2009a].

La molienda en seco, menos eficiente, sélo permite reducir el tamafio de cristalito a 34-
45 nm tras 100 h de proceso, valor similar al obtenido por Mandel et al. [Mandel 2014a].
El nivel de microdeformaciéon calculado para esta mezcla fue del 0.45% aplicando
Stokes-Willson y del 0.29% segun el método de aproximacion lineal simple, lo que
supone un aumento de la tension residual de casi un 30% respecto al material molido

75 h en hdmedo, para un tamafio de cristalito similar. Asi, si se comparan las dos
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condiciones de molienda, para el mismo tiempo de operacién, 100 h, se tiene que el
procesado en himedo permite reducir el tamafio de cristalito a mas de la mitad, y
ademas reducir hasta en un 10% el nivel de microdeformacion de red. En relacién al
efecto del medio liquido en la reduccion del nivel de microdeformacién del material debe
sefialarse que no se han encontrado datos en la literatura, pero en cuanto a la variacién
en la reduccién el tamafio de cristalito por efecto del medio de molienda, de un 57%,
debe resefiarse que es incluso superior a la maxima obtenida por Zhang et al. [Zhang
2008] (38%).

El nivel de tension residual o microdeformacion introducido en el polvo durante la
molienda es un pardmetro importante que condiciona la calidad del material, ya que
afecta a la estabilidad térmica del mismo. Se ha demostrado que al aumentar las
tensiones residuales aumenta la cinética de crecimiento de grano durante la
sinterizacion, lo que resulta un factor critico en el caso de polvos nanocristalinos [He
2001, Ou 2011, Kurlov 2011]. Menéndez et al. [Menéndez 2007] encontraron una mayor
formacion de carburos ternarios en mezclas sometidas a moliendas prolongadas,
asociado a la activacion mecanica. Sin embargo, al no aportar datos de contenido en C
y O de las mezclas, no resulta clara la contribucién del aumento de la contaminacion por
O y en consecuencia de la decarburacion del material en la formacion de estas fases
secundarias. En la misma linea, estan los resultados publicados por Kurlov et al. [Kurlov
2011], quienes encontraron formacion masiva de fase n en mezclas WC-8wt.%Co
nanocristalinas obtenidas por molienda, mucho mayor que la experimentada por
mezclas nanocristalinas obtenidas por sintesis quimica por plasma, para niveles de
decarburacion aparentemente similares. Estos autores [Kurlov 2011] encontraron
pérdidas de C anéalogas en ambos polvos de WC al ser tratados a 800 °C durante 10
min (de 6.1 a 4.9 wt.%) pero no aportan datos de la decarburacién de las mezclas WC-
Co, por lo que podrian existir variaciones en el contenido de O de la fase Co en las

mezclas, que contribuirian a la diferente formacion de fases secundarias.

Como conclusion, se puede indicar que la molienda en planetario es una alternativa
razonable para la fabricacion de mezclas WC-Co ultrafinas y nanocristalinas.
Comparando los dos procesados analizados, himedo y seco, el procesado en himedo
ha resultado mas eficiente en la reduccién de tamafios de particula y de cristalito del
WC, disminuyendo, ademas, la contaminacién por O del material. Este procesado ha
permitido obtener mezclas con tamafio de particula de los carburos de 60-200 nm y 10-
60 nm, tras 75 y 100 h de molienda, respectivamente, lo que supone una diferencia de

tamarnos respecto al procesado en seco de hasta un 77%. Tras 100 h de molienda en
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himedo se ha reducido el tamafio de cristalito a 19 nm, introduciendo un nivel de
microdeformacién interna del 0.41% (segin el método de Stokes-Wilson), lo que,
respecto al procesado en seco, supone un incremento en la reducciéon de tamafio de
cristalito del 57%, y una disminuciéon de un 10% de nivel de microdeformacion del red.
Asi, ademas de la mayor eficiencia del procesado en hiumedo, en relacién con el tiempo
requerido para reducir tamafios de particula y de cristalito, éste ha permitido obtener
mezclas de mejor calidad, en dos aspectos, menor contaminacion por oxigeno, y menor
microdeformacion de red. Ambos factores tienen gran influencia en el comportamiento
durante la sinterizacion, ya que condicionan la estabilidad térmica el material, es decir,
la decarburacion y la cinética de crecimiento de grano, aspectos fundamentales en los

grados nanocristalinos.

5.1.2. Estudio del comportamiento en sinterizacién de las mezclas WC-12Co
submicrométricas, ultrafinas y nanocristalinas obtenidas por molienda

En este apartado se analiza el comportamiento durante la sinterizacion de las mezclas
WC-12Co submicrométricas, ultrafinas y nanocristalinas obtenidas por molienda de alta
energia, segun lo descrito en el apartado 5.1.1. Este analisis se lleva a cabo mediante
ensayos dilatométricos complementados con ensayos termogravimétricos y calorimetria
diferencial de barrido y un estudio de densificacion y desarrollo microestructural en
sinterizacion convencional en vacio, y en sinterizacién asistida por presion a baja
temperatura, mediante compactacion isostatica en caliente (HIP) y sinterizacion por

chispa de plasma (SPS).

De los materiales fabricados por molienda, se han seleccionado para este estudio tres
mezclas obtenidas mediante procesado en hUmedo. Esta seleccion se realiza en base a
los resultados expuestos en el apartado 5.1.1 que ponen de manifiesto, ademas de la
mayor eficiencia del procesado en hiimedo, una mayor calidad del polvo, que presenta
una distribucion de tamafios mas estrecha, menor contaminacion por oxigeno, y menor
nivel de microdeformacion interna, factores fundamentales en la densificacion y cinética

de crecimiento de grano durante la sinterizacion [Ou 2011].

Junto con estos materiales se ha utilizado como material de referencia la mezcla
nanocristalina comercial descrita en el apartado 4.1. En la Fig 5.17 se muestran
imagenes FESEM del polvo WC-12Co comercial en estado de suministro, donde se
aprecia que esta formada por aglomerados de particulas compuestas de alrededor de

500 nm, constituidas por particulas/granos de WC de 40-80 nm.
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a) b)
Fig 5.17 Micrografias FESEM de la mezcla WC-12Co nanocristalina comercial: a) imagen

general, b) detalle de los agregados.

Esta mezcla comercial es sometida a una etapa de mezcla-molienda para asegurar una
adecuada distribucion de constituyentes, que garantice la homogeneidad y ausencia de
defectos microestructurales del producto final. Esta molienda se realiza en molino
planetario a una velocidad de rotacion de 250 rpm durante 25 h. El proceso se lleva a
cabo en medio himedo utilizando el equipamiento, aditivos (medio liquido, PCA) y
parametros de operacion, detallados en el apartado 4.2. Las micrografias FESEM de la
mezcla WC-12Co nanocristalina comercial tras la etapa de molienda se muestran en la
Fig 5.18.

a) b)
Fig 5.18 Micrografias FESEM de la mezcla WC-12Co nanocristalina comercial tras 25 h de

molienda en himedo: a) imagen general, b) detalle de los agregados.

Puede observarse, como aunque se preservan las formas angulares del WC, se
consigue el recubrimiento de los carburos por la fase Co, lo que se evidencia en el
menor brillo de los bordes de las particulas (efecto borde), en comparacion con las
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iméagenes del polvo en estado de suministro. También, puede apreciarse una reduccion
del tamafio de las particulas compuestas, que se sitian entre los 200-500 nm, lo que
lleva asociado una mayor aglomeracion. En las imagenes a mayores aumentos se ha
medido un tamafio de particula/grano del WC en el rango 20-70 nm, ligeramente inferior
al de la mezcla en estado de suministro. En la Fig 5.19 se muestran imagenes TEM del
polvo molido, que permiten observar mas claramente la distribucion de tamafios de

particula.

vy
‘

20 nm

Fig 5.19 Imagenes TEM del polvo WC-12Co nanocristalino comercial tras 25 h de molienda

en humedo.

La comparacion de los espectros de DRX de la mezcla nanocristalina comercial antes y
después de la molienda, tal y como se muestra en la Fig 5.20, revela un
ensanchamiento de los picos de difraccion, indicativo de la reduccién del tamafio de
cristalito del WC y del aumento del nivel de microdeformacion de red por efecto de la

molienda.

En la Tabla 5.4 se recogen los valores de tamafios de cristalito y deformacion de red
obtenidos para ambos materiales, que muestran una reduccion del tamafio del cristalito
en la mezcla molida respecto al material en estado de suministro superior 50%. El
aumento del nivel de microdeformacion obtenido por efecto de la molienda se sittia en el

0.13%, lo que equivaldria a un incremento superior al 200%.

La descripcion y caracteristicas de los materiales estudiados se muestran en la
Tabla 5.5y Tabla 5.6.
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Fig 5.20 Espectro de DRX de la mezcla WC-12Co nanocristalina comercial antes y después

de la molienda: a) Difractograma completo, b) Detalle de la reflexién asociada al plano (lOiO)

del WC.
Scherrer Stokes-Wilson (SW)
Material Tamafio de cristalito Tamafio de cristalito Deformacion
(nm) (nm) (%)
N suministro 51 66 0.06
N molido 20 32 0.19

Tabla 5.4 Tamafio de cristalito y nivel de microdeformacion del WC en la mezcla

nanocristalina comercial antes y después de la molienda.

Polvos de partida Composicion Condicién de molienda Designacion
Polvos micrométricos WC-12Co 25 h Himedo M25
Polvos micrométricos WC-12Co 75 h Himedo M75
Polvos micrométricos WC-12Co 100 h Himedo M100

Mezcla nanocristalina comercial WC-12Co 25 h Himedo N25

Tabla 5.5 Descripcién y designacién de las mezclas analizadas.

Tamafo de o L L

. L p Tamafio de cristalito ~ Deformacion de red

0,

Designacion partmlz:]amd)el wc wt.%0 Stokes Willson (nm) Stokes Willson (%)
M25 400-900 0.81+0.04 162 0.17
M75 60-200 1.82+0.03 44 0.35
M100 10-60 2.34+£0.02 19 0.41
N25 20-70 1.68+0.02 32 0.19

Tabla 5.6 Caracteristicas de las mezclas analizadas.
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Puede notarse, como las mezclas ultrafina (M75) y nanocristalina de molienda (M100)
contienen porcentajes en peso de O (Wt.%O) superiores a los de la mezcla
nanocristalina comercial tras su acondicionamiento mediante molienda (N25),
especialmente el grado nanocristalino M100, que teniendo un tamafio de particula

similar, muestra un contenido de O hasta un 28% mayor que el material comercial N25.

También son notables las diferencias en el nivel de microdeformacién de red del WC en
los grados obtenidos por molienda respecto al material comercial. Asi, la deformacién de
red cuantificada para la mezcla nanocristalina de molienda M100 es hasta un 116%
mayor que en el grado comercial N25, para un tamafio de cristalito sélo un 41% menor.

5.1.2.1. Estudio dilatométrico

En este apartado se describen y analizan los resultados obtenidos en los ensayos
dilatométricos de las mezclas fabricadas por molienda junto con la mezcla nanocristalina
comercial. Ademas de los materiales objeto de estudio se ha ensayado un grado medio
de igual composicién y tamafio de particula del WC superior a 1 um (M5), utilizado como
material de referencia, a fin de analizar el efecto de la reduccion del tamafio de
particula/grano del WC en la contraccion y velocidad de contraccion experimentada
durante el ciclo térmico. Debe comentarse que este material de referencia es una
mezcla obtenida a partir de polvos micrométricos elementales de WC y Co (descritos en
el apartado 4.1), molidos en planetario, en medio himedo, durante 5 h, tal como se
describe en el apartado 4.2. La morfologia de esta mezcla puede observarse en la
Fig 5.2 (apartado 5.1).

Los compactos utilizados para los ensayos dilatométricos, obtenidos por prensado
uniaxial a 200 MPa, como se explica en el apartado 4.4.6, presentan densidades en
verde (densidad geométrica) superiores al 48% de la densidad tedrica, tal como se

muestra en la Tabla 5.7.

Densidad relativa

Material Densidad*(g/cm?) (%)

M5 7.32+0.01 50.90+0.07
M25 7.21+0.01 50.14+0.07
M75 6.97+0.02 48.47+0.14
M100 6.91+0.03 48.05+0.21
N25 7.01+0.02 48.76+0.14

*Densidad geométrica

Tabla 5.7 Densidad en verde de los materiales estudiados.
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Los valores obtenidos son consistentes con los reportados en la literatura [Upadhyaya
1998, Gille 2002]. Debe comentarse, que pese a que tanto las mezclas obtenidas por
molienda como la mezcla comercial estan constituidas por agregados o aglomerados de
particulas compuestas, el tamafio de particula/grano del WC tiene un efecto importante
en la densidad relativa obtenida. Durante la compactacion, la presion debe ser suficiente
pare romper estos agregados constituidos por particulas compuestas, ya que su
presencia disminuye la eficiencia del empaquetamiento [Schubert 1995, Hewitt 2009a].
La menor densidad en verde de la mezcla ultrafina (M75) y las nanocristalinas (M100 y
N25), se debe al aumento de la friccion interparticular, debido al aumento del area
superficial de las particulas asociado a la reduccion de tamafios. Estas fuerzas de
friccion son el resultados de fuerzas electrostéticas, de Wan der Waals y de adsorcién
superficial, mucho mas significativas a medida que se reduce el tamafio de particula
[Hewitt 2009a]. Otros factores, como las diferencias en el contenido en oxigeno de las
mezclas, también contribuyen a baja densidad de las mezclas M75, M100 y N25. En
este sentido, debe comentarse que las densidades relativas han sido obtenidas en base
a la densidad tedrica de esta composicion sin considerar el ligante organico incorporado
en la molienda (2.5 wt.%).

Ademas del tamafio de particula del polvo, la dureza del mismo tiene un efecto
importante en la densidad relativa alcanzada en la compactacion. En este sentido, el
endurecimiento por deformacion del Co durante la molienda podria justificar la menor
densidad en verde de las mezclas M75 y M100, en relacion con la mezcla nanocristalina
comercial N25.

En la Fig 5.21 se muestran las curvas de contraccion en funcién de la temperatura, para
un ciclo térmico hasta 1400 °C con un mantenimiento de 60 min, tal y como se describe
en el apartado 4.4.6. Puede destacarse el acusado cambio dimensional de los grados
mas finos, ultrafino (M75) y nanocristalinos (M100 y N25), que experimentan una
contraccion lineal total similar, superior en todos los casos al 24%, frente al 21.65%
obtenido en el polvo micrométrico de referencia (M5), lo que supone una variacion de la
contraccion final de casi un 12%. La mezcla submicrométrica (M25) muestra una
contraccion total superior al 23%, intermedia entre el grado medio (M5) y la mezcla
ultrafina (M75). Estos resultados demuestran que la contraccion final del sistema WC-
12Co aumenta al disminuir el tamafio de grano del polvo de partida, lo que podria
asociarse a un aumento de la densidad final de estos grados, resultado de su mayor
cinética de densificacion. No obstante, debe tenerse en cuenta la importante adsorcion

de oxigeno de estos grados, que provoca reacciones de decarburacién durante el
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tratamiento térmico, lo que podria afectar al proceso de densificacion. Ademas, debe
tenerse en cuenta la menor densidad en verde obtenida en estos grados ultrafinos y
nanocristalinos, que justificaria una mayor contraccién durante el ciclo térmico, para una

misma densidad final.

Temperatura (°C)
0.00 : : : :
200 400 60 1000 1200 1400
-5.00 4
——M5
~ -10.00 -| M25
S —M75
° —— M100
=
3 -15.00 § —N25
=]
-20.00 4
1]
-25.00 4
-30.00

Fig 5.21 Contraccion de los materiales analizados junto con el material micrométrico de

referencia (M5).

En la Tabla 5.8 se recogen los porcentajes de contraccion durante el calentamiento, en

el mantenimiento y la contraccion final de los diferentes materiales analizados.

Material Contracc_ic’)n durante el Contra_(:cién durante el Cam_bio dimensional
calentamiento, dl/lo (%) mantenimiento, dl/lo (%) final dl/lo(%)
M5 -19.17 -2.34 -21.65
M25 -21.19 -1.83 -23.12
M75 -23.12 -0.89 -24.13
M100 -23.38 -0.75 -24.24
N25 -23.29 -0.9 -24.31

Tabla 5.8 Resultados de los ensayos dilatométricos.

Puede observarse un importante aumento de la contraccion durante el calentamiento al
disminuir el tamafio de grano del polvo, lo que se debe al desplazamiento a bajas
temperaturas del comienzo de la contraccion y al aumento de la cinética de
densificacion en estado sélido [Schubert 2000, Gille 2002]. Los resultados revelan
contracciones durante el calentamiento superiores al 96% de la contraccién final, en los
grados ultrafinos y nanométricos, frente al 88% y el 92% alcanzado en las mezclas M5 y

M25, respectivamente. Esto es consistente con los resultados de densificacion en
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estado solido de grados ultrafinos y nanocristalinos publicados por otros autores [Gille
2002, Fang 2005, Maheshwari 2007].

El material nanocristalino de molienda (M100), muestra una contraccién durante el
calentamiento mayor que la experimentada por la mezcla ultrafina (M75) y la
nanocristalina comercial (N25), lo que puede atribuirse al menor tamafio de grano del
polvo, que intensifica la densificacion a baja temperatura, y al mayor contenido en O.
Este efecto se observa claramente en el registro de contraccién del material M100, que
muestra un ligero cambio dimensional desde los 200-250 °C, en concordancia con los
resultados reportados por Porat et al. [Porat 1996b] en mezclas nanocristalinas
obtenidas también por molienda intensiva (300 h) de polvos convencionales. Esta suave
contraccion a baja temperatura, por debajo de los 500 °C, podria deberse a una etapa
de reacomodo inicial asociada al aumento de la energia de molienda, en consonancia
con lo expuesto por Gille et al. [Gille 2002] a temperaturas superiores, aunque no se
puede descartar la contribucion de las reacciones asociadas a la reduccion de 6xidos de
Co.

En la Fig 5.22 se presentan las curvas de velocidad de contraccién de los diferentes
materiales, donde se observa, en consonancia con trabajos previos [Porat 1996a,
Berger 1997, Gille 2002], como al reducirse el tamafio de grano del polvo se produce un
desplazamiento a bajas temperaturas del inicio de la contraccién, y del rango de

temperatura de maxima velocidad de contraccion.
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Fig 5.22 Velocidad de contraccion de los materiales analizados: a) Mezcla submicrométrica
M25 y ultrafina M75, b) Mezclas nanocristalinos, de molienda M100 y comercial N25.

Tal como se explica en el panorama cientifico, la fuerza impulsora de la densificacion es
la reduccion de la energia de intercara o energia interfacial del sistema asociada a las
interfases WC/gas, Co/gas, WC/Co, WC/WC y Co/Co. Asi, a medida que se reduce el
tamafio de grano del WC y del Co, aumenta el &rea interfacial interna y la energia
almacenada en las intercaras, por lo que aumenta la fuerza impulsora de la
sinterizacion, lo que justifica el desplazamiento a baja temperatura del comienzo de la

contraccion y la intensificacion de la densificacion en los estadios iniciales del proceso.

Las curvas de velocidad de contraccion de los grados nanocristalinos, tanto el de
molienda, M100, como el comercial, N25, revelan un ensanchamiento de la regién de
contraccion rapida, en comparacion con el material micrométrico de referencia, M5, y la

mezcla submicrométrico, M25, que muestran una cinética de contraccion similar.

Puede indicarse, que los registros de velocidad de contraccién del material M5 y M25
son similares a los obtenidos por Berger et al [Berger 1997] en grados
submicrométricos, pero en comparacion con las curvas obtenidas por estos autores, se
tiene un adelantamiento del inicio de la contraccion a temperaturas inferiores a los
800 °C y un ensanchamiento de la region de contraccién rapida, que se sitta entre los
1100 y los 1360 °C, frente a los 1200-1350 °C reportados por estos autores. Este
incremento de la densificacion a baja temperatura puede asociarse a diferencias en las
condiciones de molienda, que afectan a la dispersion del Co y sus propiedades
microscopicas (tensiones internas, densidad de dislocaciones, defectos de apilamiento,
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etc.) y principalmente a la ausencia de aditivos inhibidores de crecimiento de grano, que
tienen un importante efecto en la cinética de densificacion [Gille 2002]. Por otro lado,
este desplazamiento a bajas temperaturas de la contraccién en fase sélida, hace que,
en contraste con los resultados de Berger et al. [Berger 1997], se detecte una segunda
etapa de contraccion asociada a la formacion de fase liquida, lo que resulta consistente
con resultados dilatométricos publicados por Gille et al. [Gille 2002] en mezclas WC-
10Co, que revelan la superposicién de la etapa de densificacion rapida en fase soélida
con la formacion del liquido eutéctico en mezclas con tamafio de grano de 2 um, en

contraste con la clara deteccion de la fase liquida en grados ultrafinos.

Las curvas de velocidad de contraccion de la mezcla ultrafina y especialmente de las
nanocristalinas, demuestran que la contraccion de estos grados se sucede por un
proceso de aceleracién-deceleracién discontinuo, en contraste con el suave incremento
de la velocidad de contracciéon del material micrométrico (M5) y submicrométrico (M25).
Esta discontinuidad del proceso de contraccion de los grados mas finos, es consistente
con los resultados de Berger et al. [Berger 1997] y Arato et al. [Arat6 1998].

Otro aspecto a destacar es el aumento de rapidez de contraccion a baja temperatura
(antes de los 600 °C) observado en los grados obtenidos por molienda de polvos
elementales. Esta etapa de contraccion inicial es similar en las mezclas M5, M25 y M75,
gue presentan un aumento de velocidad de contraccion sobre los 550 °C, hasta alcanzar
un maximo sobre los 630-640 °C, a partir del cual se reduce. En el material M100 esta
etapa es adelanta unos 50 °C respecto al resto de materiales. Puede observarse un
aumento de la velocidad de contraccion a partir de los 500 °C hasta alcanzar un maximo
sobre los 570 °C, se que mantiene hasta los 650 °C, donde se produce un notable
incremento de la rapidez de contraccién, debido a la fluencia libre del Co, primera etapa
de densificacion en estado soélido descrita en la literatura [Gille 2002]. Un
comportamiento similar fue reportado por Porat et al. [Porat 1996b] en mezclas
nanaocristalinas WC-10Co obtenidas por molienda, que mostraban un primer aumento de
la velocidad de contraccion por debajo de los 600 °C, inexistente en las mezclas
nanocristalinas obtenidos por procesos de conversién en spray, y que fue asociado a la
mayor actividad de sinterizacion del polvo de molienda por su menor tamafio de grano y
su elevada densidad de defectos. En los materiales analizados en esta investigacion,
este argumento, es decir, el desplazamiento a baja temperatura de la primera etapa de

densificacion en estado sélido, resulta inconsistente, al detectarse este primer pico de
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rapidez de contraccion en todas las mezclas obtenidas a partir de polvos elementales

micromeétricos, con independencia de su tamafio de grano.

Asi, aunque el origen de esta contraccion inicial no estad claro, por el rango de
temperatura en el que se produce se cree que estad relacionado con alguna
transformacion del ligante. La influencia de las caracteristicas del ligante, composicion,
tamafio de grano, concentracion de defectos, etc., en la densificacion en los estadios
iniciales de la sinterizacién ha sido sefialada por diversos autores [Gille 1997, Gille
2002, Petersson 2007, Bounhoure 2009]. En carburos cementados con porcentajes de
Co entre el 8y 15 wt.%, la transformacién del Co de su estructura hcp a su forma fcc, se
ha detectado entre los 440 y los 770 °C, dependiendo del contenido en W [Upadhyaya
1998, Upadhyaya 2001], por lo que, para la composicion estudiada, dicha
transformacion, se produciria en el intervalo de temperatura correspondiente a la
variacion de rapidez de contraccidon detectada. Sin embargo, debe recordarse que la
DRX no revel6 la presencia de hcp-Co en ninguna de las mezclas, porque en caso estar
presente lo estaria por debajo del limite de deteccion de la técnica, y lo mas importante
que, dicha transformacion hcp — fcc lleva asociado un incremento de volumen (0.3-
0.36% en el Co puro) [Tolodano 2001], por lo que aun en el caso de producirse tendria
una contribucion inversa. Otro fendmeno que podria justificar este efecto seria la
recristalizacién del Co por el aumento de tensiones elésticas resultado de una elevada
disolucién de W, C y otras impurezas, o por la elevada densidad de defectos
(dislocaciones y deformacién de red) introducidos durante la molienda. En este sentido,
estudios de DTA de mezclas nanocristalinas WC-Co obtenidas por molienda revelan la
aparicion de un pico endotérmico a partir de los 500 °C, que segin Xueming et al.
[Xueming 1998] y Liu et al. [Liu 2006] estd asociado a la relajaciéon de tensiones del
material, aunque otros autores como Arat6 et al. [Araté 1998] y Yiwen et al. [Yiwen
2009], lo relacionan con la reduccion de 6xidos de Co. En el caso de estudio, ambas
hipétesis podrian justificar el comportamiento encontrado, por un lado, la reduccion
carbotérmica de 6xidos de cobalto presentes de las mezclas de molienda, provenientes
del polvo de partida (Co elemental) y/o formados durante la molienda, y por otro,
fenémenos de relajacion de tensiones e incluso de recristalizacion de la fase Co, debido
a su elevada densidad de defectos, lo que se asocia a la mayor capacidad de
deformacion plastica de las particulas micrométricas, en concordancia con lo expuesto
por Zhao et al. [Zhao 2008]. Asi pues, este aspecto sigue siendo una cuestion abierta
cuyo conocimiento exacto requeriria de un estudio mas profundo, fuera del alcance de
esta tesis. No obstante, algunas aportaciones al respecto son planteadas en el apartado
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siguiente donde se analizan los resultados de Calorimetria Diferencial de Barrido y

Termogravimetria.

Los resultados més significativos de los registros de velocidad de contraccion se
muestran en Tabla 5.9, donde se recogen para los distintos materiales, la temperatura
de inicio de la contraccion (sin considerar el pico de velocidad de contraccion a baja
temperatura de las mezclas obtenidas por molienda de polvos micrométricos), el rango
de temperatura de contraccion rapida en fase solida con la maxima velocidad de
contraccion alcanzada, y la temperatura y méaxima velocidad de contraccion asociada a
formacion de fase liquida.

Rangode T

de maxima Maxima T de maxima Maxima
T de Inicio . velocidad de velocidad de velocidad de
. velocidad de - P -
Material de la Contraccion contraccion en contraccion contraccién en
contraccién fase sélida en fase fase liquida
en fase (min) liquida(°C) (min’)
sélida (°C)

M5 790 1100-1350 -0.0072 1374 -0.0047
M25 790 1090-1360 -0.0081 1375 -0.0037
M75 740 1010-1360 -0.0070 1379 -0.0088
M100 650 990-1250 -0.0061 1379 -0.0071
N25 650 1000-1270 -0.0071 1378 -0.0088

Tabla 5.9 Resultados de rapidez de contraccion de los materiales analizados en relacion con

el material de referencia (M5).

Estos resultados revelan un claro desplazamiento del inicio de la contraccion a bajas
temperatura, al reducirse el tamafio de grano del polvo, en consonancia con estudios
previos [Berger 1997, Araté 1998, Gille 2002, Laptev 2007]. Puede destacarse el
comportamiento del material nanocristalino de molienda, M100, que contrae
significativamente a partir de los 650 °C, lo que representa un adelantamiento del inicio
de la contraccion de casi 100 °C respecto a la mezcla ultrafina, M75, y de unos 140 °C
respecto la mezcla submicrométrica M25 y la micrométrica de referencia M5. Esta
temperatura de inicio de contraccion del material nanocristalino M100, es mucho menor
que la obtenido por Gille et al. [Gille 2002] en mezclas ultrafinas e inferior a la reportada
por Porat et al. [Porat 1996a, Porat 1996b, Berger 1997] en mezclas nanocristalinas
obtenidas por molienda, lo que puede asociarse a la ausencia de inhibidores de

crecimiento de grano a diferencia de los grados analizados en la literatura.

El material M100 es también el que presenta una mayor rapidez de contraccion a baja
temperatura, alcanzando sobre los 800 °C una velocidad de contraccion 3 veces
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superior a la experimentada por el material nanocristalino comercial N25. Esto podria
ser debido a la activacion (o reduccion de la energia de activacién) de los fenémenos de
flujo plastico del Co, por efecto de la molienda. Segun Gille et al. [Gille 2002], esta
primera etapa de contraccion en estado solido, que se extiende hasta los 850 °C
aproximadamente, depende fundamentalmente del procesado previo a la sinterizacion,
molienda y aditivos. Sin embargo, el desplazamiento del inicio de la contraccion de la
mezcla N25 respecto al material M75, unido a la mayor velocidad de contraccion, un
26% superior que la del material M75 a los 850 °C, resulta indicativo de que la

contraccion inicial depende también en gran medida del tamafio de grano del polvo.

Los grados nanocristalinos (M100 y N25) presentan un desplazamiento a baja
temperatura del inicio de la regidon de contracciéon rapida, en consonancia con la
literatura [Porat 1996a, Berger 1997, Aratdé 1998, Fang 2005, Maheshwari 2007]. Este
desplazamiento, de unos 100 °C respecto a la mezcla submicrométrica M25 y la de
referencia M5, va acompafiado de una clara reduccion de la temperatura de maxima
velocidad de contraccion en fase solida.

Debe mencionarse la similitud de las curvas de contraccion de material nanocristalino de
molienda, M100, y el comercial, N25, a partir de los 850 °C. En ambos materiales, la
etapa de contraccion inicial, asociada a la formacion de agregados [Fang 2005,
Maheshwari 2007], se extiende hasta los 980-995 °C, donde comienza la etapa de
densificacion rapida activada por la disolucion de W y C en el Co [Laptev 2007], y que
se corresponde con la consolidacion de los agregados y colapso de los poros [Gille
2001, Fang 2005, Maheshwari 2007]. En ambos materiales, M100 y N25, se alcanza un
maximo de velocidad de contraccion sobre los 1210-1215 °C, seguido de una acusada
ralentizacion de la densificacion hasta los 1250-1270 °C. A continuacion, ambos grados
muestran un aumento de la rapidez de contraccion correspondiente a una Ultima etapa
de densificacion en fase sélida que se extiende hasta la region de contraccién asociada

a la formacion de fase liquida.

El maximo de velocidad de contraccion debido a la formacion del liquido eutéctico, se ha
encontrado, para todos los materiales, por encima de los 1370 °C, temperatura algo
superior a la temperatura de fusion de composiciones similares [Leitner 1997,
Gille 2002, Hewitt 2009b]. Ademas, y en contra de la tendencia esperada, se ha
observado un ligero desplazamiento de este maximo a temperaturas superiores en los
grados mas finos (M75, M100 y N25), hasta los 1379 °C en las mezclas M75 y M100, lo
que podria corresponderse con la presencia de fases secundarias, debido a la
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decarburacion experimentada. Puede mencionarse que el desplazamiento del méaximo
asociado a la formacion de liquido en estos grados resulta consistente con el aumento
de la temperatura de fusién observado por Bounhoure et al. [Bounhoure 2009] en

composiciones con déficit de C, correspondiente al equilibrio Co-fcc +WC+MgC/M1,C +L.

Respecto a la densificacion asociada a la formacion de fase liquida, puede notarse,
como en la mezcla submicrométrica M25 se reduce la intensidad del pico de rapidez de
contraccion respecto al material de referencia M5, lo que resulta indicativo de la menor
contribucion de la fase liquida en la contraccion. Esta tendencia, es decir, la disminucién
de la intensidad del pico asociado a la formacion de fase liquida, no se sigue en los
grados finos M75, M100, N25, que presentan un maximo de velocidad de contraccion
méas marcado que en el material M5 y M25, debido probablemente a la contribucién en
este pico de una ultima etapa de densificacion en fase sélida, lo que resulta consistente
con el ensanchamiento de esta region y con la temperatura de inicio del pico, casi
100 °C inferior a la temperatura eutéctica de composiciones similares [Gille 2002].

En este sentido, debe resaltarse que los porcentajes de contraccién en fase solida,
obtenidos a partir de la contraccién alcanzada antes del maximo asociado a la formacion
del liquido, superan el 91% de la contraccion final en los grados nanocristalinos M100 y
N25, frente al 89%, 87% y 85% alcanzados en la mezcla ultrafina M75, submicrométrica
M25 y micrométrica M5, respectivamente. Esto, pone de manifiesto el importante efecto
de la reduccion del tamafio de grano del polvo en la disminucion de la contribucién de la
fase liquida en la densificacion, en consonancia con la literatura [Schubert 1995,
Gille 2002, Fang 2005, Maheshwari 2007].

Tal como se describe en el panorama cientifico, el proceso de contraccion de las
mezclas WC-Co se ha tratado de explicar en base a modelos de flujo viscoso, en los
que el compacto se considera un continuo cuya viscosidad efectiva cambia con la
temperatura segin una ley tipo Arrhenius. El modelo propuesto por Gille et al.
[Gille 1997, Gille 2002] trata de demostrar que la densificacion en estado sélido puede
ser interpretada como un proceso activado térmicamente, de modo que es posible
correlacionar las etapas de sinterizacion en fase solida con la diferencia de pendientes
encontrada al ajustar la velocidad de contracciéon a una curva tipo Arrhenius, segun la
Ec. [5.1]:

Ln[-T-d(AL/Lo)/dt]=-SV—T+LnC [5.1]
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Las curvas de Ln (-T-d(AL/Lg)/dt) frente a 1/T obtenidas de los registros dilatométricos
se muestran en la Fig 5.23, donde se observa que ninguno de los diferentes materiales
analizados muestran una Unica tendencia lineal, sino un comportamiento
aproximadamente lineal por tramos. En cada gréfica se han incluido las energias de
activacion calculadas para los diferentes tramos considerados, a fin de comparar las

etapas de contraccion experimentadas por cada material.
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Fig 5.23 Curvas de Arrehenius y sus energias de activacion: a) Material micrométrico de
referencia M5, b) Mezcla submicrométrica M25, ¢) Mezcla ultrafina M75, d) Mezcla

nanocristalina M100, e) Mezcla nanocristalina comercial N25.

Puede observarse, como a medida que se reduce el tamafio del polvo aumenta el
namero de tramos de contraccion detectados, lo que remarca las importantes
diferencias en el proceso densificacién de los diferentes grados. Considerando el rango
de temperatura correspondiente a la densificacion en fase soélida, resulta evidente la
desviacion de los grados mas finos (ultrafino M75 y nanocristalinos, tanto de molienda
M100 como comercial N25) del comportamiento expuesto Laptev et al. [Laptev 2007],
debido probamente al menor tamafio del polvo, lo que pone de manifiesto la necesidad
de una revision de las etapas y mecanismos de densificacion involucrados en estos
grados.

De los materiales analizados, s6lo la mezcla submicrométrica M25 y la micrométrica de
referencia M5 muestran dos estadios de densificacion, en consonancia con lo expuesto

por Gille et al. [Gille 2002]. Ambos materiales presentan una primera etapa de
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contraccion a baja temperatura, que se extiende hasta aproximadamente los
1040-1060 °C, asociada con los primeros fenédmenos de reordenamiento, que dependen
principalmente del método de procesamiento del polvo [Gille 2002]. En esta etapa, se
han obtenido energias de activacién de 67 KJ/mol para la mezcla M25 y 74 KJ/mol para
la M5, inferiores a las obtenidas por Gille et al. [Gille 2002] en grados submicrométricos
procesados en molino de bolas (100 KJ/mol) y superiores a las obtenidas en los
procesados en molino de atriccion (50 KJ/mol), lo que apoya las observaciones de estos
autores en referencia al efecto del aumento de la energia de molienda en la reduccion
de la energia de activacion de los fendmenos de flujo plastico. Es decir, el hecho de que
la energia de molienda en planetario, sea inferior a la involucrada en molienda de
atriccion y superior a la alcanzada en molienda de bolas, se traduce en una energia de
activacion, para esta primera etapa de densificacion, intermedia entre ambos
procesados. Ademas, esto resulta consistente con la ligera reduccién de la energia de
activacion del material M25, respecto al M5, atribuible al mayor tiempo de molienda. No
obstante, por la similitud de los valores obtenidos se puede inferir que no hay cambios
importantes en el polvo, desde el punto de vista de la distribucién y composicion del
ligante, y su microestructura interna, al prolongar el tiempo de molienda 5 a 25 h, en las

condiciones de procesado utilizadas.

Al aumentar el tiempo de molienda (mezclas M75 y M100), junto con la modificacion de
la estructura interna del Co, disminucién de su tamarfio de cristalito, aumento de la
densidad de dislocaciones, y de la deformacion de red, acentuada por la disolucién de
Wy C, se reduce el tamafio de particula y de grano de los carburos, como se explica en
el apartado 5.1, lo que tiene un importante efecto en los estadios iniciales de la
densificacidn, tal como se refleja en la Fig 5.23. En estos grados mas finos, la regién de
contraccion lenta termina sobre los 940-970 °C, de acuerdo con los resultados de Gille
et al. [Gille 2002] en grados nanocristalinos. En este rango de bajas temperaturas, se
detectan varias subetapas de contraccién, dos para el material ultrafino M75 y tres para
la mezcla nanocristalina M100, lo que resulta indicativo de la discontinuidad y, en

consecuencia de la complejidad del proceso de densificacion en estos grados.

El efecto del tamafio de grano en la densificacion a baja temperatura, queda constatado
al analizar la mezcla nanocristalina comercial N25, que pese a tener el mismo
procesado que la mezcla submicrométrica M25 (25 h de molienda) muestra un
comportamiento similar al de la mezcla nanocristalina de molienda M100. Ambos
materiales presentan un primer tramo de baja energia de activacion (30-51 KJ/mol)) a

partir de los 730 °C, (temperatura a partir de cual es aplicable el modelo), un tramo
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intermedio donde aumenta abruptamente la pendiente de la curva de Arrhenius (251-
307 KJ/mol) y un tercer tramo donde vuelve a reducirse hasta valores inferiores a los
obtenidos para la mezcla submicrométrica M25 en el mismo rango de temperatura (38-
55 KJ/mol).

El desplazamiento a baja temperatura y la baja pendiente de la curva de Arrhenius del
primer tramo de densificacion, resulta indicativo de la reduccion de la energia de
activacion para los fenémenos de difusion del Co como resultado de la reduccién del
tamafio de grano. Los procesos de difusion inducirian a fendmenos de flujo plastico del
Co provocando el reordenamiento de las particulas de WC y el mojado de la mismas
(mojado de los carburos por el Co), a fin de reducir la energia del sistema, por
sustitucion de las intercaras WC/gas y Col/gas por intercaras WC/Co de menor energia
[Schubert 1995, Kim 2002]. Asi, la elevada energia interfacial de los grados finos
asociada al elevado nimero de intercaras, explicaria el aumento de la velocidad de
mojado en estos grados (por aumento de la fuerza impulsora), lo que se traduciria en
una reduccion de la energia de activacion del proceso, en consistencia con los valores

calculados en el tercer tramo.

El aumento de pendiente obtenido en el tramo intermedio, por el rango de temperatura,
podria estar asociado a la presencia de 6xidos sobre las particulas de WC que dificultan
el mojado por el Co, limitando la velocidad del proceso hasta que avanzan las
reacciones de reduccion carbotérmica. Esta presencia de Oxidos podria justificar la
elevada energia de activacion del primer tramo de densificacién de la mezcla ultrafina
M75. Puede notarse, como la energia de activacion de la segunda subetapa de
contraccion detectada en la mezcla ultrafina M75 es similar a su equivalente en la
mezcla nanocristalina de molienda (42 KJ/mol en M75, frente a 38 KJ/mol en M100). La
similitud en esta etapa de densificacién puede atribuirse a la proximidad en los tamafios
de particula del WC en ambos grados y a la semejanza de la estructura interna del Co

(tamafio de grano y densidad de defectos), por efecto de la molienda intensiva.

Al unificar las dos primeras subetapas de contraccion de la mezcla M75 en un Gnico
estadio, que va de los 740 a los 940 °C, se obtiene una energia de activacion de
54 KJ/mol, similar a la encontrada por Gille et al. [Gille 2002] en mezclas ultrafinas
sometidas a molienda por atriccion. La aproximaciéon en la mezcla nanocristalina
comercial N25 de los tres primeros tramos de la region de baja temperatura
(730-940 °C) a un comportamiento lineal, permite obtener una energia de activacion del

primer estadio de contraccion, de acuerdo al modelo de Gille et al. [Gille 2002], de
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61 KJ/mol, superior a la calculada en la mezcla ultrafina M75, e inferior a la obtenida en
el polvo submicrométrico M25, sometido al mismo procesamiento previo, lo que
corrobora la influencia del tamafio del grano del polvo en la contraccién inicial.

En el rango de alta temperatura, tanto el material micrométrico M5, como la mezcla
submicrométrica M25 presentan un comportamiento lineal, similar al encontrado por
Gille et al. [Gille 2002] en grados similares. La energia de activacion calculada para este
segundo estadio de contraccion, entre los 1050-1080 °C y los 1240 °C, fue de 139 y
144 KJ/mol, para las mezclas M25 y M5, respectivamente. Puede notarse, como los
valores de energia de activacion obtenidos son superiores a los del primer estadio, lo
gue puede asociarse al aumento de la viscosidad efectiva del Co por la reduccion del
desorden de la microestructura, que contrarresta la intensificacion de los fenémenos de
apilamiento de dislocaciones y difusién de vacantes con el aumento de la temperatura
[Gille 2001]. En la mezcla submicrométrica M25 se ha detectado un tramo de
contraccion adicional alrededor de los 1300 °C, correspondiente a una Ultima etapa de
densificacion en fase sélida, que podria deberse a la intensificacion de los fendmenos

de disolucién-reprecipitacion.

Los grados mas finos (M75, M100 y N25), en el rango de alta temperatura, a partir de
los 970-995 °C, muestran tres/cuatro tramos de densificacién no continuos, en contraste
con la linealidad de la mezcla submicrométrica M25. Al margen de la discontinuidad del
proceso de densificacion en estos grados, M75, M100 Y N25, puede sefialarse, que, al
analizar el segundo estadio de densificacion, segun el modelo de Gille et al. [Gille 2002],
aproximando varios tramos a un comportamiento lineal, se obtienen energias de
activacion similares y no muy superiores a las del primer estadio, 67 KJ/mol para la
mezcla ultrafina M75 (970-1310 °C), 61 KJ/mol para la mezcla nanocristalina de
molienda M100 (980-1210 °C), y 66 KJ/mol para la nanocristalina comercial N25. Estos
valores son muy inferiores a los obtenidos en el material submicrométrico (139 KJ/mol),
lo que refuerza el planteamiento de que la densificacion en este estadio depende

fundamentalmente del tamafio de grano del WC.

El andlisis en estos grados de las pendientes de los diferentes tramos detectados en el
rango de alta temperatura, tal y como se recoge en la Fig 5.23, revela energias de
activacion crecientes con la temperatura en la mezcla ultrafina M75 y nanocristalina
M100, (desde los 105 a los 174 KJ/mol en M75 y desde los 101 a los 228 KJ/mol en
M100), mientras que en la mezcla nanocristalina comercial N25, se ha encontrado un

tramo intermedio, sobre los 1205-1215 °C, de maxima energia de activacion
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(432 KJ/mol), relacionado con el frenado de la densificacion encontrado entre los 1140 y

los 1205 °C, mucho mas marcado que el experimentado por los grados de molienda.

Puede notarse, como a partir de los 1215 °C, los dos grados nanocristalinos, M100 y
N25, muestran un comportamiento similar, una abrupta deceleracién de la densificacion
hasta aproximadamente los 1250-1275 °C, seguida de una aceleracion que se prolonga
hasta la formacion del liquido. En la mezcla nanocristalina comercial N25, en este rango
de temperatura, entre los 1275 y los 1360 °C, se ha detectado una Unica etapa de
contraccion para la que se ha calculado una energia de activacion de 226KJ/mol,
mientras que en la mezcla nanocristalina de molienda M100 se detectan dos subetapas,
de energia de activacion 197 KJ/mol (1250-1320 °C) y 238 KJ/mol (1340-1360 °C).
Puede mencionarse la aproximacion de las energias de activacion obtenidas en esta
etapa de densificacién con la energia de activacion de la disolucion del W en el Co
(235 KJ/mol [Laptev 2007]), lo que evidencia que la contraccion o densificacion en fase
sélida no puede ser interpretada Unicamente en términos de flujo viscoso del Co, como
propone Gille et al. [Gille 2002] sino que debe tenerse en cuenta la activa interaccion

guimica del sistema WC-Co.

Por otro lado, debe sefialarse, que la deteccidn de este Ultimo estadio de contraccién en
fase solida en los grados nanocristalinos, confirma el planteamiento expuesto en el
andlisis de los curvas de rapidez de contraccion, respecto a la contribucion de una
Ultima etapa de densificacion en estado sélido en el pico de rapidez de contraccién,

asociado a la densificacion en fase liquida.

En relacién al comportamiento general observado en el proceso de densificacion, debe
indicarse, que la sucesion de procesos de aceleraciéon y frenado de la contraccién
detectados en los grados mas finos, especialmente los nanocristalinos, podria
explicarse segun la secuencia de densificacién en estado solido propuesta por Gille et
al. [Gille 1997, Gille 2001]. De acuerdo con este modelo, la densificacion se subdivide
en subetapas debidas a fendmenos de reacomodo mediante “stick and slip”, o
aceleracion-deceleracion. Las particulas de WC y el Co viscoso se reacomodan y
agrupan en racimos o “clusters” cuyo tamafio y, en consecuencia, su capacidad de
reacomodo, aumenta al aumentar la temperatura. Asi, después de los reacomodos
(aceleracién), los racimos densos pueden llenar poros circundantes lo que implica la

ralentizacion del proceso (deceleracion).
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Esta hipotesis justifica la discontinuidad del proceso de contraccion, pero no asi las
diferencias entre los grados ultrafinos y nanocristalinos con los micrométricos y
submicrométricos. Una posible explicacion podria basarse en la mayor tendencia a la
aglomeracion de los grados ultrafinos/nanocristalinos. En estos grados, una vez
formados los aglomerados de particulas finas, éstos tienden a retener el cobalto en su
interior dada su mayor area superficial. Asi, su reordenamiento para formar
aglomerados de mayor tamafio se ve dificultado hasta alcanzarse la temperatura
requerida para activar dicho fenémeno. Esto justificaria los sucesivos fendmenos de
aceleracion-deceleracion detectados. Por el contrario, en el caso de particulas mas
gruesas, una vez formados los aglomerados, al ser menos estables geométricamente,
es mas facil la difusion del Co hacia el exterior y su reordenamiento para formar otros de
mayor tamafio, por lo que estos estadios intermedios de frenado de la densificacion, o
no se producen, es decir, el proceso de crecimiento de los aglomerados con la
temperatura es un proceso continuo, o de producirse, son lo suficientemente rapidos
para no ser detectados.

5.1.2.2. Andlisis térmico

Como complemento al andlisis dilatométrico, y a fin profundizar en el conocimiento del
comportamiento a alta temperatura de los materiales estudiados, se han realizado
ensayos de termogravimetria y calorimetria diferencia de barrido, segun lo descrito en el
apartado 4.2. Debe mencionarse que dichos ensayos solo se han realizado en los
grados nanocristalinos, de molienda M100 y comercial N25, con objeto de analizar el
efecto del método de obtencién del polvo en las reacciones producidas durante el
calentamiento. En la Fig 5.24 se muestran los registros de variacion de masa (TG),
velocidad de variacion de masa (dTG) y flujo térmico (DSC) correspondientes al ciclo de
desparafinado de las mezclas M100 y N25.

La comparacion de ambos registros pone de manifiesto la similitud en el
comportamiento a baja temperatura de ambos materiales. Las sefiales de TG y dTG
muestran una etapa inicial de variaciéon de masa lenta hasta aproximadamente los
300 °C, asociada a la eliminacion de humedad y residuos de disolvente organico
(isopropanol), y que representa una peérdida de masa superior al 0.5%. Entre los 300 y
los 385 °C, ambos materiales presentan una acusada pérdida de masa asociada a la
descomposicion del PEG, que se corresponde con el pico endotérmico detectado en la
sefial de DSC sobre los 360 °C (Tonset). En este sentido, debe comentarse que el primer

pico endotérmico de los registros de DSC, obtenido sobre los 50 °C, esta asociado a la
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fusion del PEG. A partir de los 385 °C se reduce notablemente la velocidad de variacion
de masa aunque la pérdida de masa se prolonga hasta practicamente el final del ciclo.
Para ambos materiales se tienen pérdidas de masa de alrededor del 3.1% durante el
calentamiento hasta los 450 °C, que superan el 3.2% al final del mantenimiento.
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Fig 5.24 Pérdida de masa (TG), velocidad de pérdida de masa (dTG) y flujo térmico (DSC)

durante el ciclo de desparafinado de las mezclas nanocristalinas: a) M100 b) N25

La similitud mostrada en los ciclos de desparafinado contrasta con las claras diferencias
encontradas en los ciclos de sinterizacion, tal como se muestra en la Fig 5.25 y Fig 5.26,

donde se presentan los registros de variacion de masa (TG), velocidad de variacién de
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masa (dTG), flujo térmico (DSC) y analisis de gases emitidos (H.O, CO y CO;) durante

el calentamiento hasta 1400 °C.
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Fig 5.25 Variacion de masa (TG), velocidad de variacion de masa (dTG), flujo térmico (DSC)

(a) y emision de gases (b) durante el ciclo de sinterizacién de la mezcla nanocristalina M100.
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(a) y emision de gases (b) durante el ciclo de sinterizacion de la mezcla nanocristalina N25.

El primer aspecto a destacar es la abundancia de Oxidos de Co en el material

nanocristalino de molienda M100, lo que se refleja en la acusada pérdida de masa
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experimentada en el rango de baja temperatura (hasta los 650 °C), tres veces superior a
la del material nanocristalino comercial N25, que presenta un comportamiento similar al
encontrado por otros autores en grados ultrafinos [Leitner 1997, Allibet 2001,
Gille 2002].

En ambos materiales, la reducciéon carbotérmica de los 6xidos asociados a la fase
metdlica va acompafiada de formacion de CO y CO- en igual proporcion, de acuerdo
con la literatura [Leitner 1997, Allibert 2001]. En la mezcla M100, esta etapa comienza
sobre los 430 °C y se prolonga hasta los 650 °C, con un méaximo en la velocidad de
pérdida de masa sobre los 540 °C, que se corresponde con el maximo del pico
endotérmico detectado en la sefial de flujo térmico. Este pico endotérmico se observa en
los registros de analisis térmico diferencial (DTA) de mezclas WC-Co nanocristalinas
reportados en la literatura, y su origen se ha asociado segun autores, a la reduccion de
impurezas oxidicas de la matriz [Arat6 1998, Yiwen 2009], o a la relajacion de tensiones
en el material [Xueming 1998, Liu 2006]. En este sentido, el uso combinado de
termogravimetria y calorimetria diferencial de barrido, en esta investigacién, permite
confirmar que el pico endotérmico detectado en este rango de temperatura se debe a

las reacciones de reduccion carbotérmica de los 6xidos de Co.

Al comparar las dos mezclas analizadas se observa que en el material de molienda
M100 esta reduccién de oxidos de Co se prolonga a temperaturas superiores (650 °C en
la mezcla M100 frente a los 609 °C en la mezcla N25), lo que puede deberse a una
cuestion cinética por la mayor cantidad de 6xidos presentes y/o por la mayor estabilidad
de los mismos, lo que podria estar asociado a la formacién de 6xidos mixtos (tipo
wolframatos de cobalto) durante la molienda. Ademéas debe mencionarse que en ambos
casos la reduccién de 6xidos asociados a la matriz termina a una temperatura inferior a
las observadas por otros autores en mezclas con inhibidores [Arat6 1998, Yiwen 2009],
debido probablemente al aumento de la estabilidad térmica de los 6xidos por la

presencia de V y Cr, lo que dificulta su reduccién carbotérmica.

Las diferencias observadas entre ambos materiales en este rango de temperatura se
correlacionan con las diferencias obtenidas en los registros dilatométricos, que
revelaban para la mezcla de molienda M100 un primer aumento de rapidez de
contraccion a partir de los 500 °C, inexistente en la mezcla comercial N25, que en base

a los resultados expuestos se puede asociar a la reduccion de 6xidos de Co.
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Después de la reduccion de los 6xidos de Co comienza la reduccion de los 6xidos de
wolframio, que se adelanta mas de 50 °C respecto a la temperatura de reduccion del
6xido menos estable (WO3) segun el diagrama de Ellinghan, lo que puede atribuirse al
menor tamafio de particula de los éxidos que intensifica la cinética de reaccion [Leitner
1997,Gille 2002]. Esta etapa de reduccion carbotérmica de los 6xidos de wolframio
(WO3 y WO,) es menos importante en la mezcla M100, que experimenta pérdidas de
masa de un 1.18% frente al 1.86% experimentado por la mezcla N25, lo que supone una
variacion de mas del 50%. Esta diferencia en la intensidad de las reacciones de
reduccion carbotérmica de los 6xidos de W de ambas mezclas, patente tanto en las
curvas de velocidad de variacién de masa (dTG) como en la sefial de flujo térmico, esta
relacionada con la cantidad de Oxidos presentes, pero también puede deberse a
variaciones en la cinética de reaccién debido a diferencias en el contenido en C. Asi, el
menor contenido en C de la mezcla M100 debido a la acusada decarburacién
experimentada en la etapa de reduccion de los 6xidos de Co, podria justificar la
reduccion en la velocidad de reaccion, lo que resulta consistente con el desplazamiento
del final de la desoxidacién hasta los 1200 °C. En la mezcla N25, la reduccién de 6xidos
de W termina antes de los 900 °C, en consonancia con resultados obtenidos por otros
autores [Leitner 1997, Gille 2002].

Las diferencias entre los dos materiales en este rango de temperatura, también se
reflejan en los registros de gases emitidos, donde se observa que, mientras para la
mezcla N25 la reduccion va acompafiada de formaciéon de CO y COg, de acuerdo con lo
obtenido por Leitner et al. [Leitner 1997] en grados gruesos, en la mezcla M100 se
genera exclusivamente CO, caracteristico de la reduccién de 6xidos mas estables a alta
temperatura. Este efecto es similar al reportado por Leitner et al. [Leitner 1997] y
Gille et al. [Gille 1997] en grados ultrafinos con VC y CrsC,, debe estar relacionado con
la disminucion del contenido en C, que dificulta la reaccion menos favorable

termodinamicamente.

A partir de los 1190 °C, se ha detectado un pico endotérmico en el registro de DSC del
material nanocristalino comercial N25, (también perceptible en la mezcla M100 aunque
mucho menos claro) que no lleva asociado variacion de masa, y que no aparece
mencionado en la literatura. Este pico, por la temperatura a la que se produce, podria
estar asociado a la transicion M12C (CoeWeC) -> MgC (Co3W3C) situada sobre los
1150 °C de acuerdo con los diagramas de equilibrio [Guillermet 1989, Uhrenius 1994], y
detectada a partir de los 1200 °C en condiciones de calentamiento tipicas de

sinterizacion [Menéndez 2007, Kurlov 2007, Kurlov 2011]. Esta hipétesis seria
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consistente con la no aparicion del pico (o la menor intensidad del mismo) en la mezcla
M100, debido a su mayor déficit de C, que dificultaria la transicion. Otra posible
explicacién seria la recarburacion de CosWsC (y CosWsC no transformada), formada
selectivamente en zonas con alto déficit de C (formacion de WC y Co a partir de la
reaccion de CosWsC con C), lo que también resultaria consistente con la no deteccién
del pico en la mezcla M100, por su menor contenido en C.

El dltimo pico endotérmico observado en las curvas de flujo de térmico se corresponde
con la formacién del liquido eutéctico. La temperatura eutéctica, por definicion, el inicio
de la fusion (onset de la transformacion) y el maximo de la transformacién se han
observado a los 1367 (Tinicio) ¥ @ los 1376 °C (Tmaximo), para la mezcla M100 y a los
1363 °C (Tinicio) ¥ 1373 °C (Tmaximo), para la mezcla N25, lo que estd en consonancia con
los registros dilatométricos (1378-1379 °C). En relacion con los datos de la literatura, las
temperaturas obtenidas son muy superiores a las encontradas por Hewitt et al. [Hewitt
2009b] en grados nanocristalinos de similar composicién (1373-1376 °C frente a 1340-
1365 °C) e incluso superiores a los obtenidos por Leitner et al. [Leitner 1997] y Gille et al
[Gille 1997] en grados més gruesos (1362-1370 °C), lo que evidencia la presencia de
fase n en ambas mezclas, de acuerdo con el desplazamiento entre 7 y 23 °C de la
temperatura eutéctica del sistema WC-Co-MsC/M12C respecto al sistema WC-Co
[Delanoe 2004].

5.1.2.3. Sinterizacién en vacio

En este apartado se describe y analiza el comportamiento durante la sinterizacion en
vacio de las mezclas submicrométrica, ultrafina y nanocristalina de molienda (M25, M75,
M100, respectivamente) junto con la mezcla nanocristalina comercial (N25), a fin de
evaluar el efecto del tamafio de particula del polvo de partida y del método de
fabricacion en su densificacion y desarrollo microestructural. Se ha analizado el efecto
de la temperatura y del tiempo sinterizacién en la evolucién de la densidad y porosidad,
fases cristalinas, y tamafio de grano de los carburos, segun lo descrito en el desarrollo

experimental.

5.1.2.3.1. Densificacion

En la Tabla 5.10 se muestran los valores de densidad y porosidad de los materiales
estudiados en funcion de la temperatura de sinterizacién, para una isoterma de

mantenimiento de 60 min.
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Temperatura de

) e Densidad Densidad relativa  Porosidad  Porosidad**
Material sinterizacién

C) (glem®) (%) aparente* (%)
M25 12.88 89.59 >A08 B08 9.59
M75 13.19 91.71 >A08 B06 7.78
M100 1250 13.89 96.57 >A08 B06 4.56
N25 13.57 94.34 >A08 B06 4.98
M25 13.33 92.70 >A08 B06 6.59
M75 1300 13.75 95.64 >A08 B06 4.18
M100 14.20 98.74 >A08 B04 2.66
N25 13.91 96.73 >A08 B04 2.95
M25 13.79 95.88 >A08 B04 3.43
M75 1350 14.34 99.68 A06 BO4 0.95
M100 14.60 101.52 A06 BO4 0.71
N25 14.33 99.63 A06 BO4 0.78
M25 14.28 99.29 A04 B02 0.12
M75 1400 14.52 100.93 A02 B02 0.02
M100 14.75 102.55 A02 B02 0.02
N25 14.50 100.80 A02 B02 0.02

* SO 4505,** Andlisis de imagen (Imagen ProPlus software)
Tabla 5.10 Densidad y porosidad de los materiales consolidados en vacio a diferentes

temperaturas de sinterizacién, con una isoterma de mantenimiento de 60 min.

Para todas las temperaturas, se observa un aumento de la densidad (real y relativa) y
una reduccion de la porosidad, al reducirse el tamafio grano del polvo, de acuerdo con
los resultados dilatométricos expuestos. Destacan los elevados valores de densidad
obtenidos en la mezcla nanocristalina de molienda M100, hasta un 2% superiores a los
alcanzados en la mezcla comercial N25, para niveles de porosidad similares, lo que
debe estar relacionado con la presencia de fases secundarias resultado de la mayor
decarburacion. Este aspecto queda constatado en los resultados correspondientes a la
sinterizacion a 1400 °C, donde se tiene para el material M100 una densidad muy
superior a la densidad teérica de la composicion (densidad relativa superior 102,6%), lo
que solo se puede justificar por la formacidn de fase n. Para las mezclas M75, y N25,
sinterizadas a 1400 °C también se han obtenido valores de densidad superiores a la
densidad tedrica, lo que confirma también la presencia de fase n (CosWsC y/o CogWeC)
en estos sinterizados, aunque en menor proporcion que en la mezcla M100. Asi pues, y
teniendo en cuenta que la decarburacion y en consecuencia la formacién de carburos
secundarios se produce a baja temperatura, tal y como demuestran los resultados de
analisis térmico (TG y DSC) expuestos anteriormente, se asume que los valores de
densidad relativa de todos los sinterizados obtenidos a partir de las mezclas M75, M100
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y N25, estan sobreestimados, por lo que no resultan indicativos de la densificacion real

de estos grados.

Con esta consideracion, y atendiendo a los niveles de porosidad encontrados, los
resultados obtenidos revelan la necesidad de utilizar temperaturas de sinterizacion
superiores a la eutéctica en todos los grados, incluso en los nanocristalinos, para
alcanzar niveles de porosidad aceptables de acuerdo con los criterios industriales (A02,
B02). Esto contrasta con la elevada cinética de contracciéon a baja temperatura de los
grados nanocristalinos, de acuerdo con los resultados dilatométricos, y pone de
manifiesto una notable reduccion de la cinética de densificacion durante la isoterma de
mantenimiento, debido probablemente a la reduccion de los mecanismos de disolucién
del WC (W y C) en la matriz en este estadio. Esta explicacion resulta consistente con el
aumento de la solubilidad del W y el C en el Co al aumentar la temperatura
(calentamiento continuo), y su no incremento cuando la temperatura se mantiene
constante (isoterma de mantenimiento). Este efecto de reduccién de la velocidad de
densificacion durante el mantenimiento a temperatura inferior a la de formacion de fase
liquida concuerda con las observaciones experimentales de Fang et al. [Fang 2005] y
Maheshwari et al. [Maheshwari 2007].

Las imagenes de microscopia optica de los sinterizados obtenidos a 1250 °C se
muestran en la Fig 5.27, donde se observa una clara reduccion de la porosidad en los
grados nanocristalinos, para los que se han medido porcentajes de porosidad inferiores

al 5%, frente al 9.6% obtenido en el material submicrométrico M25.

No obstante, debe mencionarse que los niveles de porosidad detectados en estos
grados (porosidad tipo A, poros menores de 10 um, >08 (>>0.6 vol.%) y tipo B, poros
entre 10 y 25 um, 04 (0.06 vol.%)), resultan muy superiores a otros reportados en la
literatura [Aratdé 1998, Fang 2005]. Esto resulta consistente con los valores de densidad
relativa obtenidos en los grados nanocristalinos (M100 y N25), inferiores, incluso con la
sobrestimacion mencionada, a los encontrados Maheshwari et al. [Maheshwari 2007].
Los valores de densidad relativa de los materiales M75, M100 y N25 sinterizados a 1250
y 1300 °C, también son inferiores al 97.5-98.5% reportado por Porat et al. [Porat 1996b]
en grados WC-10wt.%Co nanocristalinos sinterizados a 1300 °C durante 60 min, y al
98.8% obtenido por Arat6 et al. [Araté 1998] y Bartha et al. [Bartha 2000] en grados WC-
15 wt.%Co nanocristalinos sinterizados a 1270 °C.
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c) d)
Fig 5.27 Imagenes de MO de los materiales sinterizados a 1250 °C durante 60 min; a) M25,
b) M75, ¢) M100, d) N25.

Esta baja densificacion en fase sélida de los grados ultrafinos y nanocristalinos
analizados debe estar relacionada con la formacién de fases secundarias, que reducen
el contenido en Co libre presente en estas composiciones, lo que se dificulta los
fenémenos de mojado y solucion-reprecipitacién responsables de la densificacion.
Ademas de la reduccion del contenido en Co, que por si, justificaria la baja densificacion
obtenida [Bounhoure 2009], el déficit de C y la formacién de fases secundarias también
contribuiria a la menor densificacion. En este sentido estudios realizados por Bounhoure
et al. [Bounhoure 2009] revelan una clara reduccién de la cinética de densificacion a
partir de los 1200 °C en composiciones con déficit de C, incluso cuando el contenido en
fase n no supera el 1.5 at.%. Esto puede estar asociado al pobre mojado de estos
carburos cubicos por el Co [Petersson 2004], y principalmente, a la reduccién de la
disolucion del WC (W y C) en el Co rico en W, debido a la reduccién del limite de
solubilidad y a la formacién de una fina capa de carburos ternarios en la interfases WC-
Co [Lavergne 2002]. Estos resultados son consistentes con los altos niveles de
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porosidad encontrados por Kurlov et al. [Kurlov 2011] en sinterizados de mezclas

nanocristalinas con formacion masiva de fase n (CosW3sC y/o CosWeC).

En presencia de fase liquida, también se aprecian diferencias en la densificacion de los
diferentes grados, tal como se observa en la Tabla 5.11 donde se recogen los valores
de densidad y porosidad de los sinterizados obtenidos a 1400 °C con tiempos de

sinterizacion de 1, 15, 30 y 60 min.

Material s-il;fenr]iggc?gn Densidad ~ Densidad relativa ~ Porosidad Porosidad**

(min) (g/cm®) (%) aparente* (%)
M25 13.18 91.62 >A08 B0O8 7.47
M75 13.54 94.18 >A08 B0O6 4.85
M100 ! 13.75 95.62 >A08 BO6 4.22
N25 13.65 94.88 >A08 BO6 4.14
M25 13.74 95.51 >A08 BO4 3.74
M75 15 14.30 99.45 A06 B0O2 0.55
M100 14.55 101.16 A06 B0O2 0.32
N25 14.33 99.65 A06 B02 0.38
M25 14.25 99.08 A04 B02 0.21
M75 30 14.47 100.61 A02 B02 0.02
M100 14.70 102.2 A02 B02 0.02
N25 14.45 100.5 A02 B0O2 0.02
M25 14.28 99.29 A04 B0O2 0.12
M75 14.52 100.93 A02 B02 0.02
M100 60 14.75 102.55 A02 B02 0.02
N25 14.50 100.8 A02 B02 0.02

*1S0O 4505,* Andlisis de imagen (Imagen ProPlus software)
Tabla 5.11 Densidad y porosidad de los materiales consolidados en vacio a 1400 °C, con

diferentes tiempos de sinterizacion.

Puede notarse como es el material M100 el que muestra mayores densidades para
todos los tiempos analizados, lo que como ya se ha mencionado, esta justificado en
parte, por la mayor decarburacién experimentada. Asi, los elevados valores de densidad
alcanzados en este material, superiores a la densidad tedrica de la composicion
WC-12Co para tiempos de mantenimiento de mas de 15 min, estan asociados a una
importante presencia de fases secundarias. Esta contribucion también se aprecia en el
material ultrafino M75 y en el comercial N25, aunque las densidades obtenidas son

inferiores a las alcanzadas por el material M100, para todos los tiempos de sinterizacion.
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Atendiendo a los niveles de porosidad encontrados, mas representativos del grado de
densificacion, resulta notoria la elevada densificacion de los materiales ultrafino M75 y
nanocristalinos (M100, N25) respecto al material submicrométrico M25. En este sentido,
debe comentarse, que pese a las diferencias de densidad obtenidas en los sinterizados
de las mezclas M75, M100 y N25, para todos los tiempos de sinterizacion evaluados, los
niveles de porosidad son muy similares entre si, lo que pone de manifiesto la similitud
en cinética de densificacién a alta temperatura de los tres grados, permitiendo relacionar
las diferencias de densidad de los tres materiales con su grado de decarburacion.

En la Fig 5.28 se muestran las imagenes de microscopia 6ptica de los materiales
submicrométrico M25 y nanocristalino M100 sinterizados a 1400 °C durante 1 y 15 min.

c) d)
Fig 5.28 Efecto del tiempo de mantenimiento en la evolucién de la porosidad, a 1400 °C: a)
M25 sinterizada 1 min, b) M25 sinterizada 15 min, c) M100 sinterizada 1 min, b) M100

sinterizada 15 min.

Puede notarse, como tras 1 min de sinterizacion, se tienen importantes diferencias de

porosidad entre ambos materiales, tanto en cantidad de poros, casi dos veces inferior en
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el material M100 (4.2 vol.% frente al 7.5 vol.% obtenido en el material M25) como en el
tamafo de los mismos, lo que se debe a la mayor cinética de densificaciéon de la mezcla
M100 durante el calentamiento en fase sélida y tras la formacion del liquido, de acuerdo
con los resultados dilatométricos, y en consonancia con las observaciones de Kim et al.
[Kim 1997] y Fang et al. [Fang 2005], entre otros.

Esta mayor cinética de densificacion en fase liquida de los grados mas finos esta
relacionada con el aumento de los fenédmenos de disolucidn-reprecipitacion. Este
proceso, denominado también como “maduracién de Ostwald”, consiste, en la disolucion
en el Co de los granos mas finos de WC, y su posterior reprecipitacién sobre los mas
groseros [Schubert 1995, Gille 2002], y persigue reducir la energia interfacial del
sistema, por lo que es mucho méas acusado en los grados nanocristalinos caracterizados
por su elevada energia interfacial asociada a la elevada cantidad de intercaras
[Dvomik 2013]. Asi, en los grados nanocristalinos se tiene un aumento de la fuerza
impulsora de la “maduracion de Ostwald”, asociado al mayor potencial quimico de las
particulas mas finas [Azcona 2001] y una reduccion de la energia de activacién del
proceso, debido al aumento de su actividad superficial, que se traduce en un aumento
de la cinética de difusion del C y W en el Co [Fang 2005, Ou 2011].

La elevada cinética de densificacion del material M100 hace que se obtenga una
elevada densificaciéon tras 15 min de sinterizaciéon, en contraste con la abundante
porosidad observada en el material submicrométrico M25 (Fig 5.28). Los porcentajes de
porosidad obtenidos en las muestras sinterizadas a 1400 durante 15 min, son inferiores
al 1 vol.% en los materiales obtenidos a partir de las mezclas M75, M100 y N25,
mientras que se mantiene proxima al 4 vol.% en la mezcla M25. No obstante, debe
comentarse que tanto en el material M100, como en el M75 y N25, la porosidad no se
reduce hasta niveles aceptables industrialmente (A02, es decir, 0.02 vol.% de poros
menores de 10 um, B02, 0.02 vol.% de poros entre 10 y 25 um) hasta transcurridos 30

min de sinterizacion, tal y como se observa en la Fig 5.29.

Esto contrasta con la observaciones de Maheshwari et al. [Maheshwari 2007] en grados
nanaocristalinos de similar composicién, y debe atribuirse a la reduccion de la cantidad

de fase liquida presente, debido a la formacién de CosWsC y/o CogWeC.
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a) b)
Fig 5.29 Imagenes de MO de los materiales de polvos nanocristalinas sinterizados a 1400 °C
durante 30 min: a) M100, b) N25.

5.1.2.3.2. Desarrollo microestructural

En la Fig 5.30 se muestran las micrografias de los sinterizados obtenidos a 1250 °C
durante 60 min, donde puede observarse el importante crecimiento de grano
experimentado por el material ultrafino y los nanocristalinos, en consonancia con los
resultados de la literatura [Schubert 1995, Gille 2002, Fang 2005, Maheshwari 2007,
Wang 2008], que sitian el inicio de la etapa de rapido crecimiento de grano de estos

grados a partir de los 1000-1100 °C, en correlacion con la etapa de densificacion rapida.

Llama la atencion la importante presencia de fases secundarias en los grados mas finos
(ultrafino de molienda M75, nanocristalino de molienda M100 y nanocristalino comercial
N25), especialmente en el material nanocristalino de molienda M100. Puede observarse,
como mientras que los sinterizados de las mezclas M75 y N25, estas fases aparecen
formando lagunas, de mas de 10 um, en algunos casos, en este material M100, estan
distribuidas en forma de matriz mas o menos continua, embebiendo los granos de WC.
Esta formacién de estas fases hace que disminuya drasticamente el contenido de Co

libre presente, a la vez que se reduce la proporcion de carburos primarios (WC).

La presencia masiva de fases secundarias observada en el material M100 resulta
consistente con los elevados valores de densidad obtenidos, resultado de la acusada
decarburacion experimentada por el material durante la sinterizacion debido al elevado

contenido en oxigeno del polvo.
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10pm 10pm

c) d)
Fig 5.30 Micrografias SEM de los materiales sinterizados a 1250 °C 60 min: a) M25, b) M75, c¢)
M100, d) N25.

En la Fig 5.31 se muestra un detalle de la microestructura del material M100 sinterizado
a 1250 °C durante 60 min, con un andlisis EDX de la matriz que rodea los carburos. El
analisis EDX, aun siendo semicuantitativo, revela porcentajes atomicos de W y Co
similares, de acuerdo con la estequiometria tipica de los carburos cibicos tipo Co3W3C
y CogWeC. El contenido en C detectado es muy superior al esperado, pero al tratarse de
un elemento ligero, este tipo de andlisis no permite una estimacién adecuada.

Pueden observarse dos tipologias de granos: los rodeados por Co (fase oscura), que
presentan bordes bien definidos y los rodeados por fases secundarias, que con
independencia de su tamafio, muestran formas mas redondeadas. Esta observacion
puede hacerse extensible al resto de materiales, donde se observan morfologias
claramente facetadas en las zonas libres de fases secundarias, incluso en el material
submicrométrico. Esto resulta consistente con las observaciones de Fang et al.
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[Fang 2005] que demuestran que en grados nanocristalinos la evolucién morfolégica de
los granos de WC a formas angulares bien definidas se produce antes de los 1200 °C.

1000 - W
1 wt.% at.%
LS c 40 296
8 ] Co 236 355
§° ] W 724 | 349
(3]
400
200 ] <o
Co w -
1c ) a5
2 4 6 KeV

Fig 5.31 EDX de la fase matriz en el material obtenido a partir de la mezcla M100 sinterizada a
1250 °C 60 min.

Asi, la presencia de granos redondeados en zonas con fases secundarios debe estar
relacionado con la reduccion de la anisotropia interfacial del WC en presencia de estas
fases, en consonancia con las observaciones de Wang et al. [Wang 2002a,
Wang 2002b] y con la limitacion de los mecanismos de disolucion-reprecipitacion, de
acuerdo con lo expuesto por Allibert et al. [Allibert 2001]. Numerosos trabajos en
sinterizacion en fase liquida [Allibert 2001, Chabretou 2003] exponen que el paso
limitante de la evolucion morfolégica y de tamafios del WC es la reaccién interfacial,
principalmente la disolucion del WC en el Co, limitada en grados ricos en W. Sin
embargo, y atendiendo a la elevada cantidad de fases secundarias formadas y a la
reduccion de la proporcién de carburos en este material, parece que, el paso limitante,
con tan elevado déficit de C, es la reprecipitacion del W y del C (deficitario), que se

encuentran asociados formando nuevas fases.

En la Fig 5.32 se muestran los espectros de DRX de los materiales consolidados a
1250 °C durante 60 min, que confirman la importante presencia de fase n en los
sinterizados obtenidos a partir de las mezclas ultrafina y nanocristalinas, (M75, M100 y

N25), de acuerdo con las microestructuras observadas.

En la Tabla 5.12 se recogen las intensidades relativas de las fases detectadas en los

diferentes materiales.
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Fig 5.32 DRX de los materiales consolidados en vacio a 1250 °C 60 min: a) Difractograma

completo, b) detalle 26 entre 35y 50°.

Debe mencionarse que, a esta temperatura, la fase secundaria predominante en los
materiales fabricados a partir de polvos de molienda M25, M75, M100, es CogWeC,
mientras que en el material nanocristalino comercial N25, las intensidades relativas de
las reflexiones asociadas a las fases CosWsC y Co3W3C son mas parecidas, lo que

resulta indicativo de que a la temperatura de sinterizacion la transicion
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CogWsC — Co3W3C estd mucho mas avanzada. Esto resulta consistente con el pico
endotérmico detectado en la sefial de DSC sobre los 1200 °C, mucho menos marcado
en el material nanocristalino de molienda. Esta transformacion, como se ha comentado,
depende del contenido en C, y del tamafio del polvo que condiciona la cinética de
difusion. Asi, en grados micrométricos esta transicion no se produce hasta los 1300 °C
[Kurlov 2007], mientras que en grados nanocristalinos se han reportado relaciones
Co3W3C/C0osWeC superiores al 0.5 a 1200-1250 °C [Menéndez 2007, Kurlov 2011].

Intensidad relativa (%)

Eﬁfg‘gfﬁ? M25 M75 M100 N25
wC 100 100 100 100
Co 7.7 5.1 46 6.2
W3C0sCo ; 2.9 3.2 45
W,C0sCo 3.1 11.2 221 7.2

Tabla 5.12 Intensidades relativas de las fases cristalinas detectadas en los materiales

sinterizados en vacio a 1250 °C 60 min.

Puede notarse una clara reduccion de la intensidad relativa de la fase Co (fcc-Co) en los
materiales que presentan mayor proporcion de fases secundarias. Atendiendo a la
intensidad relativa de los carburos cubicos detectados, resulta destacable la intensidad
relativa de la fase CosWsC en el material obtenido a partir de la mezcla nanocristalina de
molienda M100, casi 2 veces superior a la encontrada en el material M75 y 7 veces
superior a la obtenida en el M25, lo que esta directamente relacionada con el mayor
contenido en oxigeno del polvo, y en consecuencia con su mayor decarburacion durante

la sinterizacion.

Algunos autores hablan de activacion de la formacién CosWeC por efecto de la molienda
[Menéndez 2007, Enayati 2009], apuntando a que el origen de la formacion de esta fase
esta en la reaccion entre WC y Co, promovida por el aumento de la velocidad de
difusiéon asociado a la red de dislocaciones y bordes de grano creados durante la
molienda. Este argumento podria justificar el desplazamiento a baja temperatura de la
formacion de esta fase, de acuerdo con las observaciones de de Enayati et al.
[Enayati 2009], quienes encontraron CogWeC a 800 °C en polvos nanocristalinos
obtenidos por molienda intensiva, pero no asi su formacion en si. Menéndez et al.
[Menéndez 2007], encontraron un importante aumento de la proporcién de
CosWeC/Co3W3C (CosWsC 0 CosWeC+Co3WsC, en funcion de la temperatura) en
sinterizados obtenidos a partir de mezclas WC-10Co molidas 80 h respecto a los
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fabricados a partir de polvos molidos 20 h, en consonancia con los resultados obtenidos
en esta investigacién, pero estos autores no tienen en consideracién el probable
incremento del contenido en O introducido en el material al aumentar el tiempo de

molienda, lo que podria justificar las diferencias encontradas.

En este sentido, el aumento de las intensidades relativas de los carburos cubicos
(CosWeC y Co3W3C) en el material nanocristalino comercial N25 respecto a las
obtenidas para el material submicrométrico M25, ambos sometidos a la misma molienda
(igual grado de activacion mecénica), cuestiona el planteamiento de Menéndez et al.
[Menéndez 2007], y pone de manifiesto la relacion entre el contenido en oxigeno del
polvo (dos veces superior en el polvo N25) y la cantidad de fases secundarias formadas.

Esta importante presencia de fases secundarias en los sinterizados obtenidos a partir de
las mezclas ultrafina (M75) y nanocristalinas (M100 y N25) se mantiene para todas las
temperatura de sinterizaciéon analizadas. En la Fig 5.33 se presentan los espectros de
DRX de los materiales consolidados a 1400 °C durante 60 min, que, ponen de
manifiesto, al igual que en las sinterizaciones en fase sélida, la importante proporcién de
fases secundarias en el material obtenido a partir de la mezcla M100, y en menor
medida en los fabricados a partir de las mezclas M75 y N25.
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Fig 5.33 DRX de los materiales consolidados en vacio a 1400 °C 60 min: a) Difractograma

completo, b) detalle 26 entre 35y 50°.

En los materiales M75, M100 y N25 se detectan reflexiones asociados a los dos
carburos cubicos tipicos, CosWsC (fase n) y CogWeC (fase n’), aunque la proporciéon de
ambas fases parece variar de unos materiales a otros. Asi, mientras en los materiales
M100 y N25, se tienen reflexiones mas mucho més intensas para la fase CosWeC, en el
material M75, ambas fases presentan intensidades similares, tal como se observa en la

Tabla 5.13, donde se recogen las intensidades relativas de las fases detectadas.

Intensidad relativa (%)

%Srf;‘t‘glt;f M25 M75 M100 N25
wC 100 100 100 100
Co 5.2 41 3.7 44

W5C05Co 17 8.7 8.9 48

W;sCosCo - 8.8 18.1 7.7

Tabla 5.13 Intensidades relativas de las fases cristalinas detectadas en los materiales

sinterizados en vacio a 1400 °C 60 min.

Estas diferencias pueden deberse a variaciones en las secciones analizadas, en cuando
distancia desde la superficie de la muestra, ya que la fase CosWsC es la fase estable a
alta temperatura, y su presencia a temperatura ambiente, estd asociada a condiciones
de enfriamiento rapido, que inhiben la transformacién MgC (Co3W3C)->M;2C (CogWsC) +

Co + WC [Upadhyaya 1998]. Asi, en el material M75, probablemente se haya analizado
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una seccién mas proxima a la superficie, enfriada mas rapidamente, lo que justificaria la

mayor retenciéon de Co3zWsC.

En el difractograma correspondiente al material submicrométrico M25, se observa una
pequefia reflexion asociada a la fase CosWsC, cuya intensidad relativa es inferior a la
obtenida para la fase WsCo0sC en el material sinterizado a 1250 °C. Esto podria
asociarse a la desaparicion de parte de esta fase Cos3W3C, por descomposicion
peritéctica (MgC+liquido->WC+Co), de acuerdo con lo expuesto por Upadhyaya
[Upadhyaya 1998].

En todos los materiales sinterizados a 1400 °C, las intensidades relativa de las
reflexiones asociadas al fcc-Co son muy inferiores a las obtenidas en los sinterizados a
menor temperatura, para intensidades relativas de fases secundarias similares, lo que
puede atribuirse a la evaporacion de Co a esta temperatura (1400 °C) debido al alto
vacio. Esta pérdida de Co, también se evidencia en los andlisis EDX, que revelan
reducciones del contenido en Co de los materiales sinterizados a 1400 °C respecto a los
obtenidos 1250 °C de hasta un 1.8 wt.%, tal y como se muestra en la Fig 5.34.
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Fig 5.34 Comparacion de los analisis EDX de los sinterizados del material M75 obtenidos a
1250 °C (a) y a 1400 °C (b), con un mantenimiento de 60 min.

En referencia a la fase fcc-Co, debe comentarse, que en todos los sinterizados
obtenidos a 1400 °C, se ha observado un ligero desplazamiento de sus reflexiones a
angulos bajos respecto a los sinterizados a menor temperatura, lo que resulta indicativo
del incremento del parametro de red, debido a la mayor disolucion de W y C
[Kurlov 2007].

Con respecto a la formacion de fases secundarias, debe mencionarse que en todos los
sinterizados se ha observado una capa de decarburacién superficial, a pesar de haberse

utilizado soportes de grafito para minimizar este efecto. Esta decarburacion es mucho
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mas acusada en los materiales obtenidos a partir de los polvos mas finos (M75, M100 y
N25), que presentan una capa superficial de mas de 150 um constituida exclusivamente

por fase n, tal como se observa en la Fig 5.35.
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Fig 5.35 Imagenes y anélisis EDX del borde de la muestra N25 sinterizada a 1400 °C durante

60 min, representativos de la decarburacién superficial experimentada.

En la Fig 5.36 se muestran las micrografias SEM de los sinterizados obtenidos a
1400 °C durante 60 min, donde puede observarse, junto con la eliminacion completa de
la porosidad, segin lo expuesto en el apartado de densificacion, un importante
incremento del tamafio de grano en todos los grados respecto a sus homoélogos
sinterizados a baja temperatura, debido al aumento de los fendmenos de disolucion-

reprecipitacion en presencia de fase liquida.

Las microestructuras obtenidas revelan el acusado crecimiento de grano, tanto continuo
como discontinuo, de los grados ultrafinos y nanocristalinos (M75, M100 y N25), en
consonancia con la literatura [Schubert 1995, Gille 2002, Fang 2005, Wang 2008,
Ou 2011]. Esta mayor tendencia al crecimiento de grano de los grados ultrafinos v,
especialmente los nanocristalinos, es debida, como en el caso de la densificacion, al
aumento de la fuerza impulsora, debido a la elevada energia interfacial [Gille 2002,
Dvomik 2013], y al aumento de los fenémenos de difusion involucrados en el
crecimiento de grano [Schubert 1995, Gille 2002, Lavergne 2002, Fang 2005,
Wang 2008, Ou 2011].

En el material M25 se observa una distribucion del Co mucho mas homogénea que en
los sinterizados obtenidos a menor temperatura, debido a la presencia de fase liquida.
Estas diferencias en la distribucién del Co entre los materiales sinterizados en fase
sélida y liquida son mucho menos evidentes en el resto de materiales, debido a la

importante presencia de fases secundarias, en concordancia con los resultados de DRX.
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En este aspecto, llama la atencion la microestructura del material M100, caracterizada
por una importante reduccion de la cantidad de carburos primarios (WC) y de Co libre,
debido a la formacién masiva de fase n.

£ ! 10pm !
c) d)
Fig 5.36 Micrografias SEM de los materiales sinterizados a 1400 °C 60 min: a) M25, b) M75, c¢)

M100, d) N25.

10pm

La fase n presente en los sinterizados se ha cuantificado mediante analisis de imagen, a
fin de analizar el efecto de la temperatura de sinterizacion en la formacion de estas
fases. Debe mencionarse, que en este analisis se cuantifica el porcentaje volumétrico de
ambos carburos (CosWsC y CosWeC), ya que no es posible distinguirlos
morfolégicamente [Upadhyaya 1998]. En la Fig 5.37 se muestran los porcentajes (vol.%)
de fase n de los materiales estudiados en funcion de la temperatura de sinterizacion,

para una isoterma de mantenimiento de 60 min.
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Fig 5.37 Efecto de la temperatura de sinterizacién en el contenido de fase n, para un tiempo

de mantenimiento de 60 min

Estos resultados revelan, que, en el rango de temperatura analizado y con el tiempo de
permanencia utilizado, la temperatura de sinterizacion no tiene un efecto significativo en
la concentracion de fase n, claramente dependiente de las caracteristicas de polvo de
partida (contenido en C y contenido en oxigeno), en consonancia con los resultados de
DRX.

En el material M100, para todas las temperaturas evaluadas, se han obtenido
porcentajes de fase n de alrededor del 37 vol.%, mas de 2.5 veces superiores a los
obtenidos para el material M75, mas de 3 veces superiores a los del material N25, y
méas de 25 veces superiores a los del material M25. En los materiales M75 y N25
sinterizados a 1250 °C se han obtenido porcentajes de fase n ligeramente inferiores a
los encontrados a temperaturas superiores, lo que resulta consistente con las
observaciones de Menéndez et al. [Menéndez 2007]. En ambos materiales, para
temperaturas de sinterizacion por encima de los 1300 °C la cantidad de carburos
cubicos se mantiene practicamente constante, de acuerdo con las observaciones de
Kurlov et al. [Kurlov 2007, Kurlov 2011]. Esta tendencia contrasta con la mostrada por el
material M25, para el que se han obtenido contenidos de fase n decrecientes con la
temperatura de sinterizacion. Esto resulta indicativo de que, en este material, la fase n
es una fase transitoria formada en zonas con déficit local de C, lo que puede asociarse a

la diferencia de velocidad de difusiéon del W y C en el Co [Lavergne 2002, Fang 2005].
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En la Fig 5.38 se presentan los tamafios de grano promedio obtenidos para los
diferentes materiales en funcién de la temperatura de sinterizacion, para una isoterma
de mantenimiento de 60 min.
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Fig 5.38 Efecto de la temperatura de sinterizacion en el tamafio de grano promedio del WC,

para un tiempo de mantenimiento de 60 min.

Los valores obtenidos ponen de manifiesto el importante crecimiento de grano a baja
temperatura de los grados nanocristalinos, de acuerdo con las observaciones de Wang
et al. [Wang 2008]. Esto contrasta con el suave crecimiento de grano en fase sélida del
polvo submicrométrico M25, para el que se han obtenido incrementos del tamafio de
grano promedio de un 33% tras sinterizacion a 1250 °C e inferiores al 46% tras
sinterizacion a 1350 °C, lo que equivaldria a relaciones de proporcionalidad entre el
tamafio de grano promedio en los sinterizadas y el tamafio de polvo de partida de un 1.3

y un 1.5, a 1250 °C y a 1350 °C, respectivamente.

Puede sefalarse el acusado crecimiento de grano experimentado por material
nanocristalino de molienda M100, que tras sinterizacion a 1250 °C presenta un tamafio
de grano promedio 17 veces superior al del polvo de partida, mientras que para el
material nanocristalino comercial N25 y del material ultrafino M75, la relacién de
proporcionalidad encontrada entre el tamafio de grano del material sinterizado a esta
temperatura y el tamafio de grano del polvo de partida, fue de 11 y de 4,

respectivamente.

Este importante crecimiento de grano a baja temperatura del material M100, superior al

experimentado por el material nanocristalino comercial N25, debe estar relacionado, con
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la activacion de los fendmenos de difusion interfacial, que promueven el crecimiento de
grano por solucién-reprecipitacion o por coalescencia de particulas mediante migracién
de bordes de grano. El aumento de la cinética de crecimiento de grano en estado sélido
por efecto de la molienda ha sido expuesto por algunos autores [Porat 1996b,
Gille 2002], pero en todos los casos referido a composiciones con contenido en C
correspondiente al rango bifasico, es decir, en materiales exentos de fases secundarias.

En el caso del material M100, este comportamiento debe explicarse teniendo en cuenta
la abundante presencia de fase n, que actuaria reduciendo el contenido de Co libre, y
limitando por tanto, el transporte de masa requerido para la coalescencia de granos y
para los fendmenos de solucidn/disolucion-reprecipitacion. Asi, en este material los
elevados valores de tamafios de grano promedio obtenidos apuntan a que el
crecimiento de grano se produce antes de la formacién masiva de las fases
secundarias. No obstante, y con independencia de cuando se formen estas fases, es
incuestionable la importante deficiencia en C de esta composiciéon (de acuerdo con la
pérdida de masa encontrada en los registros de TG y andlisis de gases emitidos), lo que
en si, también reduciria su cinética de crecimiento de grano, de acuerdo con lo expuesto
por numerosos autores [Allibert 2001, Chabretou 2003, Wang 2002a, Konyashin 2009,
Wei 2012b]. De modo que, el comportamiento observado sélo se podria justificar por la
activacion de los fenémenos involucrados en el crecimiento de grano, contrarrestando el
efecto inhibidor asociado al bajo contenido en C. Dos factores podrian ser los
responsables del mayor crecimiento de grano del material nanocristalino de molienda
M100 respecto al comercial N25, a pesar de su mayor déficit de C, por un lado, el menor
tamafio de grano, que favorece la difusion interfacial e incrementaria la energia
interfacial del sistema, aumentando la fuerza impulsora del crecimiento de grano, y, por
otro, la elevada cantidad de defectos introducidos durante la molienda, que disminuyen
la energia libre de borde, reduciendo la barrera energética para la deposicion de

atomos.

Este comportamiento, es decir, el mayor crecimiento de grano del material M100
respecto al N25, es consistente con los resultados de Kurlov et al. [Kurlov 2011] en
sinterizacion en fase liquida, que revelan un mayor tamafio de grano de los sinterizados
de polvos nanocristalinos obtenidos por molienda, respecto a los obtenidos por sintesis
quimica asistida por plasma, a pesar del menor tamafio del WC en el polvo de molienda

y de la formacién masiva de fase n en los sinterizados.
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El importante crecimiento de grano a baja temperatura obtenido en los materiales mas
finos, especialmente los nanocristalinos, M100 Y N25, hace que, al aumentar la
temperatura de sinterizacion no se obtengan diferencias muy marcadas en los tamafios
de grano promedio de los sinterizados. Asi, se ha encontrado que variaciones de 50 °C
en la temperatura de sinterizacién, producen diferencias en los tamafios de grano
promedio de los sinterizados inferiores al 10% cuando la temperatura varia entre los
1250 y los 1300 °C, de alrededor del 11% entre los 1300 y los 1350 °C, e inferiores al
15% entre los 1350 y los 1400 °C. En este sentido, debe comentarse que es el material
nanocristalino comercial N25 el mas sensible a la temperatura de sinterizacion, es decir,
es el que presenta mayores variaciones en el tamafio de grano al aumentar la
temperatura de sinterizacion, lo que esté relacionado con su menor crecimiento de
grano a baja temperatura y probamente con su mayor contenido en Co libre, debido a la
menor formacion de fases secundarias, que aumenta el efecto de la temperatura en el
incremento de los fendmenos de disolucion-reprecipitacion responsables del crecimiento

de grano.

Ademas, debe sefialarse que, en estos grados finos (M75, M100 y N25) aunque las
diferencias en el tamafio de grano de los sinterizados obtenidos a diferentes
temperaturas no son muy acusadas, son superiores a las obtenidos para el material
submicrométrico M25, debido al menor crecimiento de grano del grado submicrométrico
también a alta temperatura, incluso en fase liquida, donde la cantidad de liquido
eutéctico es muy superior a la presente en los grados mas finos, por su menor
decarburacion. Asi, puede mencionarse, que en este material M25, el mayor aumento
del tamafio de grano promedio de los sinterizados, obtenido al aumentar la temperatura
de sinterizacion de los 1350 y los 1400 °C, es inferior al 10%, mientras que, en el rango
de temperatura analizado, entre los 1250 °C y a 1400 °C, la variacion de tamafios de
grano promedio obtenida no alcanza el 20%, frente al 35-39% registrado en los grados

nanocristalinos.

En la Fig 5.39 se muestran las micrografias de los sinterizados obtenidos a 1400 °C
durante 1 min, que ponen de manifiesto la répida cinética de crecimiento de grano de los
polvos ultrafinos y nanocristalinos durante la etapa de calentamiento [Schubert 1995,
Fang 2005, Sun 2007a, Wang 2008]. Puede observarse, el acusado crecimiento de
grano de los grados nanocristalinos, para los que se han obtenido tamafios de grano
promedio superiores a los 500 nm, en consonancia con los resultados de Fang et al.
[Fang 2005]. Es el material nanocristalino de molienda M100 el que experimenta un

mayor crecimiento de grano durante el calentamiento, alcanzando tras 1 min de

240



Resultados y discusion

sinterizacion a 1400 °C, un tamafio de grano promedio de unos 680 nm, 19 veces
superior al del polvo de partida, mientras que para el material nanocristalino comercial
N25 el tamafio de grano promedio obtenido fue de 585 nm, unas 13 veces superior al
tamafio de grano del polvo.

10pm 10pm

c) d)
Fig 5.39 Micrografias SEM de los materiales sinterizados a 1400 °C 1 min: a) M25, b) M75, c)
M100, d) N25.

En la Fig 5.40 se muestran imagenes a mayores aumentos de los materiales M100 y

N25, donde se observa mas claramente las diferencias microestructurales entre ambos.

El répido crecimiento de grano de los grados nanocristalinos tras 1 min de sinterizacion,
contrasta con el tenue crecimiento de grano experimentado por el material
submicrométrico M25, para el que se han obtenido un tamafio de grano promedio 1.5
veces superior al del polvo de partida, lo que equivaldria a un incremento del tamafio de
grano de un 47%.
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5um 5um

a) b)
Fig 5.40 Detalle SEM de los materiales sinterizados a 1400 °C 1 min: a) M100, b) N25.

Para el material ultrafino M75 se ha encontrado un comportamiento intermedio entre el
material submicrométrico (M25) y los nanocristalinos (M100 y N25), alcanzandose en los
sinterizados obtenidos, tras 1 min de isoterma a 1400 °C, un tamafio de grano proximo a
los 730 nm, lo que representa una relacion de tamafio respecto al polvo de partida de 5.
Esto resulta indicativo de su menor cinética de crecimiento de grano durante el
calentamiento, respecto a los grados nanocristalinos, en correlacion con su menor

cinética de densificacion.

En la Fig 5.41 se muestra para los diferentes materiales analizados, la evolucion del
tamafio de grano promedio del WC con el tiempo de sinterizacion, a 1400 °C.

A esta temperatura, el crecimiento de grano registrado para un tiempo de mantenimiento
de 60 min es inferior al 9% en el material submicrométrico (M25), mientras que en los
grados mas finos (M75, M100 y N25) se sitda entre el 16 y 22%. Esto confirma la mayor
cinética de crecimiento de grano de los grados nanocristalinos durante la etapa de
mantenimiento, a pesar del importante crecimiento experimentado durante el
calentamiento, y de la abundante presencia de fases secundarias, supresoras de los

fenémenos involucrados en el crecimiento de grano.

Para todos los materiales, el mayor crecimiento de grano se produce durante los
primeros minutos, en consonancia con la densificacién, lo que resulta consistente con
otros resultados de la literatura [Fang 2005, Maheshwari 2007].
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Fig 5.41 Efecto del tiempo de sinterizacion en el tamafio de grano promedio del WC, a

1400 °C.

Este efecto es méas acusado en el caso de los grados nanocristalinos, que tras 15 min

de sinterizacion, muestran incrementos del tamafio de grano promedio del WC

superiores al 9%, lo que representa casi la mitad del crecimiento experimentado durante

una isoterma de 60 min. Este aspecto se refleja claramente en la Fig 5.42, donde se

representa, para los diferentes materiales estudiados, la variacion del tamafio de grano

del WC con el tiempo de mantenimiento a 1400 °C.
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Fig 5.42 Variaciéon del tamafio de grano promedio del WC durante la isoterma de

mantenimiento a 1400 °C.
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Estos resultados ponen de manifiesto, ademas del menor crecimiento de grano del
material submicrométrico M25 durante toda la isoterma analizada, una clara reduccion
de la cinética de crecimiento de grano del material nanocristalino de molienda M100 con
el tiempo de mantenimiento, respecto al material ultrafino M75 y al nanocristalino
comercial N25. Este menor crecimiento de grano del material M100 perceptible a partir
de los 15 min de mantenimiento, puede asociarse al aumento de la cantidad de fases
secundarias formadas, de acuerdo con lo expuesto por Allibert et al. [Allibert 2001] y
Konyashin et al. [Konyashin 2009].

En la Fig 5.43 se muestran los porcentajes (vol.%) de fase n (CosWsC y CogWeC)
presentes en los diferentes materiales analizados en funcion del tiempo de sinterizacion
a 1400 °C. Puede observarse como para todos los tiempos de sinterizacion es el
material nanocristalino de molienda M100 el que presenta mayor cantidad de fase n,
seguido del material ultrafino M75 y del nanocristalino comercial N25. Para estos tres
grados (M100, M75 y N25), se tiene un importante efecto del tiempo de permanencia en
la cantidad de fase n formada, lo que resulta consistente con los resultados de
Menéndez et al. [Menéndez 2007]. Ademas, en consonancia con lo expuesto por estos
autores [Menéndez 2007], se observa que el aumento de la cantidad de fase n con el
tiempo de permanencia es proporcional a la cantidad presente. Asi, durante una
isoterma de mantenimiento de 60 min, la variacion en la proporcién o porcentaje
volumétrico de fase n, es superior al 20% en el material nanocristalino de molienda
M100, mientras que no alcanza el 8% y el 6.5% en el material ultrafino M75 y

nanocristalino comercial N25, respectivamente.
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Fig 5.43 Efecto del tiempo de sinterizacién en el contenido (vol.%) de fase n, a 1400 °C.
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Por otro lado, se observa claramente como la cinética de formacién de fase n durante la
isoterma es decreciente con el tiempo de permanencia, produciéndose el mayor
incremento en la cantidad de fase n durante los primeros minutos de tratamiento, al
igual que ocurre con el crecimiento de grano. Asi, tras 15 min de sinterizacion la
cantidad de fase n formada en el material nanocristalino de molienda M100 supera el
30 vol.%, mientras que no alcanza el 10 vol.% en el material ultrafino M75 y en el

nanocristalino comercial N25.

Este elevada proporcion de fase n en el material nanocristalino de molienda M100,
justificaria la reduccion de la cinética de crecimiento de grano observada en este
material, ya que la formacion masiva de estas fases conllevaria una importante
reduccion del contenido de Co libre, limitando asi los procesos de disolucion-
reprecipitacion responsables del crecimiento de grano.

Tal y como se describe en el panorama cientifico, el crecimiento de grano de los
carburos cementados en fase liquida es tratado como un fenédmeno de Maduracién de
Ostwald (“Ostwald Ripening”). Este proceso ha sido estudiado segun el analisis clasico
presentado por Lifshitz, Slyozov y Wagner (teoria LSW) [Lifshitz 1961, Wagner 1961],
segun la cual se asume que la velocidad de crecimiento es proporcional a la fuerza
impulsora del crecimiento, que disminuye a medida que disminuye la energia superficial
y a medida que aumenta el tamafio de grano, durante el proceso. De acuerdo con esta

teoria, el crecimiento de grano del WC puede describirse segun la segun la Ec. [5.2]

EL

dt  pnt [5.2]

Donde D es el tamafio de grano promedio, t es el tiempo, y n es el exponente del
crecimiento de grano, que toma un valor igual a 2, si el proceso esta controlado por
reaccion interfacial y de 3 cuando el crecimiento esta controlado por difusion. K es una
constante del material que depende de la temperatura, segun una ley tipo Arrhenius, tal

como se expresa en la Ec. [5.3]

K =kg .e(§J [5.3]

Siendo Q la energia de activacion aparente para el crecimiento de grano, ko una

constante, y R la constante de los gases ideales.
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Segln este planteamiento, durante la isoterma de mantenimiento el crecimiento de

grano del WC puede ser descrito segin la Ec. [5.4]
D" -Df =K-(t—tg) [5.4]
Donde Do es el tamafio de grano medio inicial, y to es el tiempo inicial.

Asi, con el fin de obtener la constante de crecimiento de grano de los diferentes
materiales estudiados a la temperatura analizada (1400 °C), se han representado, para
cada material, ambos términos, considerando como tiempo inicial 1 min de permanencia

(tiempo para el que conoce el tamafio de grano promedio).

En la Fig 5.44 se presenta el ajuste de los datos experimentales asumiendo un valor de
n= 2, de acuerdo con Wang et al. [Wang 2008a] y Konyashin et al. [Konyashin 2009].
Considerando todos los tiempos evaluados se tiene un ajuste razonable para todos los
grados (Fig 5.44a), lo que sugiere que el crecimiento de grano durante la isoterma esta
controlado por reaccion interfacial [Wang 2008a, Konyashin 2009]. El mejor ajuste
corresponde al material submicrométrico M25, para el que se ha obtenido un coeficiente
de correlacion (RZ) superior a 0.99. En los materiales M75 y N25, también se consigue
un buen ajuste, con coeficientes de correlacion (RZ) superiores a 0.98, en contraste con
el bajo R? obtenido en el material M100, inferior a 0.96. Esta baja correlacién lograda en
el material nanocristalino de molienda M100 es debida a la desviacién del valor
correspondiente a un tiempo de 15 min, lo que denota una variaciéon en la cinética de
crecimiento de grano durante la isoterma analiza. En este sentido, debe comentarse
que, para el resto de materiales, la bondad del ajuste es similar, incluso superior, a la
obtenida por Konyashin et al. [Konyashin 2009].

Tal como se refleja en la Fig 5.44b, al no considerar los datos correspondientes al inicio
de la isoterma, se obtiene una notable mejora de la bondad del ajuste, lo que resulta
indicativo de la existencia de un tiempo de incubacién con mayor cinética de crecimiento
de grano hasta que se alcanza este estadio, de acuerdo con lo expuesto por Wang et al
[Wang 2008b]. La mejora del ajuste, es mas significativa en los grados mas finos,
resultando especialmente notoria en el caso del material M100, donde, las diferencias
en cinética de crecimiento de grano entre el periodo de incubacion inicial y el estadio

correspondiente a la isoterma, son mas acusadas.
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Fig 5.44 D? -Dg vs tiempo de permanencia a 1400 °C a) Ajuste correspondientes a todo el

intervalo de tiempos: b) ajuste considerando tiempos superiores a 15 min.

Ambos ajustes ponen de manifiesto claras diferencias en la constante de crecimiento de
grano del material submicrométrico M25 y los grados mas finos, en consonancia con la
literatura [Fang 2005, Wang 2008]. Durante este estadio, el material ultrafino M75 y el
nanocristalino comercial N25 muestran una cinética de crecimiento de grano similar, con
constantes de crecimiento de grano entre un 41-46% y un 34-37% superiores, segun el
ajuste, a las obtenidas para el material submicrométrico M25. El material nanocristalino
de molienda M100 presenta una cinética de crecimiento de grano inferior a la mostrada

por el material M75 y N25, lo que sélo puede asociarse, como ya se ha comentado, a la
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presencia masiva de fases secundarias. La constante de crecimiento de grano obtenida
para este material M100 es un 14% inferior a la encontrada para el N25, considerando la
isoterma completa y llega a ser hasta un 21% inferior, si no se considera el periodo

inicial, de mayor crecimiento de grano.

A fin de conocer mas en detalle el proceso de crecimiento de grano de los materiales
estudiados, se ha tratado de analizar la cinética de crecimiento de grano de los
diferentes grados durante la etapa de calentamiento. Para ello, se han obtenido datos
de tamafios de grano de los diferentes materiales a una temperatura inferior a los
1400 °C. La temperatura intermedia seleccionada fueron 1100 °C, temperatura a partir
de la cual comienza la etapa de crecimiento de grano rapido segin Wang et al. [Wang
2008] y que corresponde a la region densificacion rapida, segun los resultados

dilatométricos.

En la Fig 5.45 se muestran las imagenes SEM de los polvos tras el tratamiento térmico a
1100 °C. Debe mencionarse, que aunque se pretende analizar el crecimiento durante el
calentamiento, en el tratamiento térmico se ha utilizado un mantenimiento de 1 min, para
asegurar que el material alcanza la temperatura deseada, al igual que en el tratamiento
a 1400 °C. Resulta evidente el importante crecimiento de grano experimentado por el
polvo nanocristalino de molienda M100, para el que se ha obtenido un tamafio de grano
promedio de 235125 nm, 6.7 veces superior al del polvo del partida. Este crecimiento de
grano es muy superior al experimentado por el material nanocristalino comercial N25,

gue retiene un tamafio de grano promedio de 165+15 nm, lo que representa una

relacion de tamafios respecto al polvo de partida inferior a 3.7.
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3um

c)
Fig 5.45 Imagenes SEM de los polvos tratados térmicamente a 1100 °C 1 min: a) M25, b) M75,
¢) M100, d) N25.

En la Fig 5.46 se muestran un detalle de los dos polvos nanocristalinos tratados a
1100 °C durante 1 min, donde se observan claras diferencias ademas de, en el tamafio
de grano, en el grado de sinterizacion. Ademas debe comentarse, que aunque los
tamafos de grano obtenidos para ambos materiales son superiores a los encontrados
por Wang et al. [Wang 2008a] en mezclas nanocristalinas de 10-50 nm sometidas al
mismo tratamiento térmico, los granos presentan morfologias menos facetadas, lo que
puede estar relacionado con la alteracién de la energia interfacial (reduccién de la
anisotropia interfacial), debido probablemente al déficit de C, en consonancia con las
diferencias morfolégicas observadas en las micrografias de los sinterizados obtenidos a
mayor temperatura (Fig 5.30, Fig 5.36, Fig 5.39).

Fig 5.46 Detalle SEM de los polvos nanocristalinos tratados a 1100 °C durante 1 min:
a) M100, b) N25.
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Las diferencias entre los diferentes grados, en crecimiento de grano durante el
calentamiento, quedan reflejadas en la Fig 5.47, donde se presenta, para cada material,
la evolucién del tamafio de grano promedio del WC con la temperatura de tratamiento.
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Fig 5.47 Evolucién del tamafio de grano del WC con la temperatura, durante el

calentamiento.

Puede observarse dos tendencias claramente diferenciadas, por un lado, el material
submicrométrico M25, que apenas experimenta crecimiento de grano hasta superados
los 1100 °C, en consonancia con los resultados de Fang et al. [Fang 2005], y por otro
lado, los materiales M75, M100 y N25 que presentan un crecimiento de grano
significativo por debajo de los 1100 °C, y una mayor cinética de crecimiento de grano
hasta los 1400 °C.

Estas diferencias en el crecimiento de grano resultan notorias hasta en el rango de alta
temperatura, entre los 1100 y los 1400 °C, en el que, las variaciones en el tamafio de
grano promedio del WC obtenidas para los grados nanocristalinos resultan hasta 6

veces superiores a las encontradas en el material submicrométrico M25.

Por otro lado, al comparar la evolucién de tamafios de los grados mas finos, puede
notarse como las principales diferencias se obtienen a baja temperatura, por debajo de
los 1100 °C, donde, como ya se ha mencionado, es el material nanocristalino de
molienda M100 el que presenta un mayor crecimiento de grano, con incrementos en el
tamafo de grano promedio del WC que duplican los experimentados por el material
nanocristalino comercial N25. Este comportamiento puede asociarse, ademas de al

menor tamafo de grano de partida, a la red de dislocaciones y defectos introducidos
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durante la molienda, que, alteran la energia interfacial y con ello la fuerza impulsora del
crecimiento de grano [Lee 2003], actian como rutas de difusién rapida aumentando la
velocidad de los procesos de difusion involucrados en el crecimiento de grano
[Enayati 2009], y aumentan la velocidad de nucleacion al reducir la barrera energética
de la deposicién de atomos, por disminucién de la energia libre de borde [Lee 2003,
Mannesson 2011].

La representacion del tamafio de grano relativo, definido como la relacién entre el
tamafio de grano y el tamafio de grano inicial (D/Dg), en funciéon de la temperatura,
mostrada en la Fig 5.48, realza el mayor crecimiento relativo de los grados con menor
tamafio de grano. En este sentido, aunque la mayor tendencia al crecimiento de grano
durante el calentamiento de los grados mas finos es un hecho reconocido, no hay
muchos estudios que analicen este aspecto. Una explicacion a este comportamiento es
gue durante esta etapa de calentamiento se produzcan los mismos procesos de
crecimiento de grano que durante la sinterizacion en fase liquida, es decir, la disolucion
de las particulas mas finas y reprecipitacion sobre las de mayor tamafio, a fin de reducir

la energia interfacial del sistema [Wang 2008a].
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Fig 5.48 Tamafo de grano relativo vs temperatura, durante el calentamiento.

Puede mencionarse, que el comportamiento observado en el material comercial N25
resulta consistente con los resultados reportados por Sun et al. [Sun 2007a] en mezclas
nanocristalinas de 80 nm, mientras que el material nanocristalino de molienda M100,

muestra un crecimiento de grano muy superior, especialmente a baja temperatura
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(1100 °C), donde registra un crecimiento relativo mayor que el encontrado por

Wang et al. [Wang 2008a] en mezclas de 10 nm.

A fin de determinar la energia de activacion aparente del crecimiento de grano de los
diferentes grados durante el calentamiento, se sigue el procedimiento expuesto por
Wang et al. [Wang 2008b], sustituyendo en la Ec. [5.5] dt por dT/c, siendo c la velocidad

de calentamiento (regla de la cadena), y tomando logaritmos, se obtiene la Ec. [5.5].

oy dD K
In(D 1-d—T)=—%+|n(T°) [5.5]

4,40

Asi, la representacion de In(D" e

)frente a 1/T, y su posterior ajuste linear permite

obtener el coeficiente de correlacién del ajuste, y la energia de activacion aparente a
partir de la pendiente de la recta. En la Fig 5.49 se muestra la representacion de los
datos experimentales, asumiendo un valor de n=2, de acuerdo con Wang et al.
[Wang 2008b].

Aunque en la representacion so6lo se dispone de tres puntos, el mal ajuste de la
regresion lineal asumiendo un Unico estadio, Fig 5.49a, pone en evidencia la existencia
de al menos dos estadios de crecimiento de grano durante el calentamiento con
diferente energia de activacion aparente, Fig 5.49b, en consonancia con los resultados
de Wang et al. [Wang 2008b].
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Estadio 2:
Qy =240-325 KJ/mol

Estadio 1:
Qu = 90-140 KJ/mol
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Fig 5.49 Ajuste tipo Arrhenius para el crecimiento de grano de los diferentes grados durante
la etapa de calentamiento, para una velocidad de calentamiento de 10 °C/min: a) Un estadio,

b) Dos estadios.

Considerando estos dos estadios, las diferencias de energia de activacion del
crecimiento de grano entre ambos, resultan mas acusadas en el caso del material
submicrométrico M25, dado el escaso crecimiento experimentado por debajo de los
1100 °C. Asi, mientras en el material ultrafino M75 y en el nanocristalino comercial N25,
la energia de activacion aparente obtenida para segundo estadio es unas 2 veces
superior a la del primero, en consonancia con los resultados de Wang et al. [Wang
2008b], en el material submicrométrico M25 la relacion de proporcionalidad entre las
energia de activacion aparente de ambos estadios es de aproximadamente 3.6. En el
material nanocristalino de molienda M100, se ha obtenido una energia de activaciéon
aparente para el segundo estadio unas 1.7 veces superior a la del primero, lo que
supone una relacion de proporcionalidad inferior a la obtenida por Wang et al. [Wang

2008b] en mezclas nanocristalinos WC-10Co de 10 nm.

Por otro lado, debe comentarse que los valores de energia de activacién aparente
obtenidos son, en general, inferiores a los reportados por Wang et al. [Wang 2008b], lo
gue puede asociarse a la subestimacion del término dD/dT, que no representan la
variacion del tamafio de grano a esa temperatura, sino la variacion del tamafio de grano
en el intervalo de temperatura analizado, mucho mas amplio que el empleado por
Wang et al. [Wang 2008b], ya que estos autores utilizan mas datos por lo que el valor de
dD/dT resulta mas representativo. No obstante, puede sefialarse que los valores de

energia de activacion aparente obtenidos para el segundo estadio son préximos a los
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reportados en la literatura para la etapa de mantenimiento [Wang 2008b,
Konyashin 2009], lo que resulta indicativo de que el crecimiento de grano durante este
estadio esta controlado por procesos de solucién-reprecipitacion. La menor energia de
activacion aparente obtenida en el primer estadio sugiere que el crecimiento a baja
temperatura esta controlado por mecanismos de difusién superficial [Wang 2008b], lo
que resulta consistente con el mayor crecimiento de grano a baja temperatura del
material M100.

5.1.2.4. Sinterizacién en HIP

En este apartado se describe y analiza el comportamiento durante la sinterizacion en
HIP de las mezclas submicrométrica, ultrafina y nanocristalina obtenidas por molienda
(M25, M75, M100, respectivamente) junto con la mezcla nanocristalina comercial (N25),
a fin de evaluar la viabilidad de la técnica en la obtencion de materiales con
densificacion completa en estado sélido, a la vez que se analiza el efecto de la
reduccion de la temperatura de sinterizacion y de la presion aplicada en el desarrollo
microestructural (fases cristalinas, distribucién de fases y tamafios de grano del WC) de
los diferentes grados. Los ciclos de HIP sobre estos materiales se han realizado a
1250 °C con un mantenimiento 30 min, y utilizando una velocidad de calentamiento de
30 °C/min. Se ha utilizado una presion isostatica constante de 120 MPa, que se aplica
después de alcanzarse una temperatura que asegure la fluencia del vidrio de la capsula,

tal como se describe en el desarrollo experimental.

Se han probado dos procesos de encapsulado, un sellado manual con soplete, y otro en
horno de alto vacio, lo que ha permitido evaluar la viabilidad de ambos métodos desde
el punto de vista de tiempo de operacion, problematica asociada y porcentaje de fallo de
las capsulas, tanto en el propio proceso de encapsulado como en el posterior ciclo de
HIP.

5.1.2.4.1. HIP sobre compactos encapsulados con soplete

Las pruebas de encapsulado realizadas mediante sellado manual con soplete, ponen de
manifiesto que pese a la ventaja que supone la rapidez del proceso, conlleva numerosos
problemas asociados a la escasa reproducibilidad del método, que derivan en un
elevado porcentaje de fallo. Esta problematica puede asociarse, por un lado, a la rotura
del vidrio por choque térmico durante el encapsulado, debido a las elevadas velocidades
de calentamiento y enfriamiento, o durante el ciclo HIP, debido a las elevadas tensiones

térmicas presentes en las capsulas, que provocan su rotura durante la aplicacion inicial
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de presion, y por otro lado, a la rotura de la capsula durante el calentamiento en el ciclo
HIP debido a la formacion de gases asociados a las reacciones de reduccién de 6xidos.
Esta ultimo aspecto se debe a la dificultad de garantizar la eliminacién completa de los
oxidos durante el proceso de encapsulado, al no controlarse ni la temperatura ni el

tiempo de exposicion.

El analisis de los sinterizados obtenidos en HIP, permite confirmar la efectividad del
procesado HIP en la densificacién completa a temperatura por debajo de la eutéctica de
los diferentes grados WC-12Co analizados. En la Tabla 5.14 se muestran los valores de
densidad y los niveles de porosidad de los materiales consolidados.

Material Densidad (g/cm?) rgztr;\‘j‘;j?)i) Z%gig;d
M25 14.39 100.06 <A02 <B02
M75 14.52 100.96 <A02 <B02
M100 14.77 102.70 <A02 <B02
N25 14.51 100.89 <A02 <B02

Tabla 5.14 Densidad y porosidad de los materiales consolidados mediante HIP a 1250 °C

120 MPa durante 30 min sobre capsulas selladas con soplete.

Tal y como reflejan los niveles de porosidad obtenidos, el porcentaje de poros en todos
los materiales resulta inferior al 0.04 vol.%, por lo que se pueden considerar casi 100%
densos. Esta elevada densificacion demuestra que la temperatura de sinterizacion es
suficiente para permitir el flujo plastico del cobalto bajo presidén, mecanismo fundamental
para la eliminacion de la porosidad en estado sélido [Azcona 2002]. Cuando se aplica la
presion isostatica sobre la capsula, ésta se transmite localmente a través de los
esfuerzos de contacto entre los granos de WC y sobre el Co, que se deforma
plasticamente dentro de la estructura porosa, comenzando el proceso de contraccion.
En este punto, los granos de WC se reacomodan hasta formar un esqueleto sélido
semirigido, que obstaculiza la densificacion completa. Después el mecanismo
dominante para la eliminacion completa de la porosidad en estado sélido, es el flujo
plastico del Co forzado por la diferencia de presion entre el exterior y el interior del

compacto.

Debe mencionarse que todas las muestras analizadas presentan un “efecto borde”, una
pelicula externa, de unas 100-150 um de elevada porosidad, variable de unas zonas a

otras. En la Fig 5.50 se muestran dos imagenes de microscopia optico correspondientes
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a una zona central y una zona superficial de la muestra consolidada a partir de la
mezcla M100.

a) b)
Fig 5.50 Imagenes de MO del material nanocristalino de molienda M100 sinterizado en HIP a
1250 °C 150 MPa durante 30 min, utilizando compactos encapsulados con soplete:

a) centro, b) borde.

Este “efecto borde” puede asociarse a la migracion de poros y el gas atrapado en ellos
hacia la superficie de la muestra [Yashina 2004], aunque no se puede descartar
fenébmenos de penetracion del vidrio durante el ciclo HIP o durante el sellado (por
capilaridad), o que esta porosidad superficial tenga su origen en la evaporacion del
vidrio debido a la baja presiéon en el interior de la capsula. Aunque este aspecto no se
analiza en la presente investigacion, debe mencionarse que en el proceso de
desencapsulado post-HIP resulta copiosa la eliminacién completa del vidrio de la
capsula, lo que pone de manifiesto la necesidad de utilizar algin elemento de
separacion entre el material y la capsula para evitar posibles interacciones y/o
fendbmenos de penetracion, y facilitar el desencapsulado. En este sentido, debe
comentarse que las muestras utilizadas para medir densidad fueron sometidas a un

desbaste superficial para eliminar posibles restos del vidrio circundante.

Los valores de densidad obtenidos para todos los materiales, son superiores a la
densidad teérica de la composicion WC-12Co, lo que esta asociado, como en los
sinterizados obtenidos en vacio, a fendmenos de decarburacion. Asi, las variaciones de
densidad entre los diferentes materiales, teniendo en cuenta los niveles de porosidad
obtenidos, resultan indicativas de su contenido en fases secundarias. Esta importante
presencia de fases secundarias, especialmente en los materiales obtenidos a partir de
los polvos mas finos, queda constatada en los difractogramas mostrados en la Fig 5.51.
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Fig 5.51 DRX de los materiales consolidados en HIP a 1250 °C 120 MPa 30 min, utilizando
compactos encapsulados con soplete: a) Difractograma completo, b) detalle 208 entre 35y
50°.

Puede observarse como, al igual que en las sinterizaciones en vacio, es el material
obtenido partir del polvo nanocristalino de molienda M100 el que mayor contenido en

fase ny n’ presenta, debido, como ya se ha explicado, a su mayor contenido en O.
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Atendiendo a las intensidades relativas de las fases detectados, recogidas en la
Tabla 5.15, se tiene que para el material M100 la intensidad relativa de la fase
WeCo6Co, fase secundaria mayoritaria a la temperatura de sinterizacion, resulta mas de
2 veces superior a la obtenida en el material M75 y N25, y més de 6 veces superior a la
del material M25.

Intensidad relativa (%)

Estructura

Cristalina M25 M75 M100 N25
wcC 100 100 100 100
Co 4.7 4 3.6 4.2
W3CosCo - 3.9 4.1 4.8
WeCosCo 4.4 13.8 28.7 10.5

Tabla 5.15 Intensidades relativas de las fases cristalinas detectadas en los materiales
sinterizados en HIP a 1250 °C 120 MPa 30 min, utilizando compactos encapsulados con

soplete.

Para todos los materiales las intensidades relativas de las reflexiones asociadas a las
fases secundarias (W3Co3sCo y WgC0sC0) son superiores a las obtenidas para sus
homologos sinterizados en vacio a la misma temperatura, lo que implicaria una mayor
formacion de estas fases. Esto sugiere una mayor decarburaciéon del polvo durante el
procesado HIP, lo que resulta consistente con la notable disminucion de la intensidad

relativa de las reflexiones asociadas al Co.

En la Fig 5.52 se muestran las micrografias SEM de los materiales sinterizados en HIP a
1250 °C 120 MPa 30 min, utilizando compactos encapsulados con soplete. Puede
observarse la presencia masiva de fase n (WsCosCo y WeC0sCo0) en los materiales M75,
N25 y M100, y en menor medida el material M25, en consonancia con los resultados de
DRX.

En la Tabla 5.16 se recogen los porcentajes de fase n de los diferentes materiales
obtenidos, mediante andlisis de imagen. Estos resultados confirman el mayor contenido
en fases secundarias de estos materiales respecto a sus equivalentes sinterizados vacio
a 1250 °C, de acuerdo con los resultados de DRX, registrandose aumentos en el
contenido de fase n superiores al 100% en el material M25, del 38% en el M75 y del
52% en el N25.
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Fig 5.52 Microestructura de los materiales sinterizados en HIP a 1250 °C 120 MPa 30 min,

utilizando compactos encapsulados con soplete: a) M25, b) M75, ¢) M100, d) N25.

Material Fases secundarias ~ Tamafio de grano

(vol.%) promedio (nm)
M25 3.3+0.7 75525
M75 16.1+2.6 402+16
M100 38.1+3.2 37016
N25 13.7+2.2 258+13

Tabla 5.16 Contenido de fases secundarias y tamafio de grano promedio del WC en los
materiales consolidados mediante HIP a 1250 °C 120 MPa durante 30 min sobre compactos

encapsulados con soplete.

El material M100, que presenta la mayor proporcién de fase n (2.4 y 2.7 veces superior
a la obtenida en los materiales M75 y N25, respectivamente) es el que menor
incremento en el contenido de fases secundarias presenta respecto a su homélogo
sinterizado en vacio, lo que puede atribuirse, el alto contenido en oxigeno del polvo de
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partida, que reduce la reactividad de las particulas al estar éstas ya parcialmente

oxidadas.

El elevado contenido en fase n en estos materiales, debe estar relacionado con la
presencia de O en la atmésfera de encapsulado. En este sentido, debe comentarse que
aunque para el sellado de los tubos se ha empleado una bomba de alto vacio, el nivel
de vacio en el tubo durante el proceso cae por debajo de 10" bar, debido a la
generacién de gases de compuestos volatiles (vapor de agua y gases de la
descomposicion de residuos de ligante organico) y gases resultantes de las reacciones
de reduccion carbotérmica de los 6xidos. Resultados de Ordéfiez [Ordofiez 2004]
revelan el importante efecto de la atmosfera de encapsulado en el contenido en carbono
de carburos cementados obtenidos mediante HIP-encapsulado. Otro aspecto que se
podria apuntar seria la contaminacion del polvo debido a la evaporacién del vidrio,
durante el ciclo HIP, tal como se ha mencionado anteriormente, o durante el propio

encapsulado, dadas las altas temperaturas que se alcanzan (T maxima de lama=2300 °C).

Por otro lado, puede destacarse la fina microestructura obtenida en los materiales
consolidados a partir de los polvos ultrafinos y nanocristalinos, que retienen tamafios de
grano promedio de la fase WC en el rango ultrafino, tal como se recoge en Tabla 5.16.
De los materiales consolidados, el obtenido a partir del polvo nanocristalino comercial
N25 es el que presenta un menor tamafio de grano promedio, de aproximadamente
unos 260 nm, frente a los 370 nm obtenidos en el material fabricado a partir de la
mezcla nanocristalina de molienda M100, lo que supone una variacion en el crecimiento
de grano de ambos grados superior al 40%, en consonancia con lo observado en

sinterizacién convencional.

Puede notarse como los tamafios de grano promedio obtenidos en estos materiales son
muy inferiores a los de sus homdélogos sinterizados en vacio a la misma temperatura,
especialmente en el caso de los grados mas finos, en los que se han registrado
variaciones en el tamafio de grano promedio del WC respectos a sus equivalentes en
vacio de hasta un 50%. Esta importante variacion en los tamafios de grano de los
sinterizados obtenidos por ambos procesados, puede asociarse a las diferencias en el
tiempo de mantenimiento y en la velocidad de calentamiento. Otro factor a considerar es
la mayor formacién de fases secundarias en HIP, que limitarian los procesos de
solucién-reprecipitacion [Allibert 2001, Konyashin 2009, Wei 2012b] y el transporte de
masa requerido para los fendbmenos de coalescencia. Tal como se explica en el

panorama cientifico, la coalescencia de granos, es, segun numerosos autores

260



Resultados y discusion

[Fang 2005, Wang 2007a, Fang 2009], el principal mecanismos de crecimiento de grano
en fase sélida y esta favorecido por la aplicacion de elevadas presiones [Sanchez 2005,
Cha 2003]. En este sentido, el bajo crecimiento de grano observado en los materiales
consolidados en HIP, resulta indicativo de la inhibicion de los procesos difusion y
rotacion de granos vecinos involucrados en los fendmenos de coalescencia. Viene a
colacion remarcar, en contra de lo observado en el crecimiento de grano, la no limitacién
de la densificacion, de acuerdo a los niveles de porosidad obtenidos. Esto implicaria la
presencia de suficiente cantidad de Co durante el proceso de densificacion, para

eliminar la porosidad residual.

5.1.2.4.2. HIP sobre compactos encapsulados en horno

El segundo método de encapsulado empleado, a pesar de requerir tiempos muy
superiores, se ha mostrado mucho mas eficiente, al aumentar el nimero de probetas
exitosas, tanto en el propio proceso de encapsulado, como en el subsiguiente ciclo de
HIP. Tal y como se menciona en el desarrollo experimental, el método requiere un
ajuste exacto de la temperaturas, tiempos, y presiones, durante el ciclo térmico, para
obtener capsulas en las que el vidrio, por colapso sobre la muestra, se acopla
perfectamente a la geometria de la misma. El ciclo disefiado consiste en una etapa
inicial en alto vacio hasta el cierre de la capsula por colapso del vidrio por “creep”,
seguida de una segunda etapa en la que se incrementa la temperatura a la vez que se
inyecta Ar para favorecer el colapso total del vidrio sobre la muestra, y evitar la aparicion

de burbujas en las capsulas.

Dada la importante presencia de fase n obtenida en los materiales consolidados en HIP
a partir de compactos encapsulados con soplete, en estas pruebas, los compactos a
encapsular fueron recubiertos de polvo de grafito, con objeto de generar una atmdsfera
de encapsulado de caracter carburizante (alto potencial de C), que limite la
decarburacion masiva del material, tanto durante el encapsulado como durante el
posterior ciclo de HIP. El grafito actla a la vez de elemento separador entre el material y

la capsula, evitando posibles interacciones y/o penetraciones.

Los materiales sometidos a HIP presentan densificacion practicamente completa, con
niveles de porosidad A y B, inferiores al 0.02% (vol.), tal y como se muestra en la
Tabla 5.17.
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Densidad relativa

Material Densidad (g/cm®) %) Porosidad aparente
M25 14.38 99.99 <A02 <B02
M75 14.46 100.55 <A02 <B02
M100 14.56 101.24 <A02 <B02
N25 14.45 100.48 <A02 <B02

Tabla 5.17 Densidad y porosidad de los materiales consolidados mediante HIP a 1250 °C

150 MPa durante 30 min utilizando compactos recubiertos de grafito encapsulados en horno.

Debe comentarse que, al igual que los materiales consolidados en HIP a partir de

compactos encapsulados con soplete, todas las muestras presentan una zona

superficial porosa, de espesor y porosidad variable, como se observa en la Fig 5.53.

50pum 50pm

a) b)
Fig 5.53 Imagenes de MO del material M100 sinterizado en HIP a 1250 °C 150 MPa durante
30 min, utilizando compactos recubiertos de grafito encapsulados en horno; a) borde muy

poroso, b) borde poco poroso.

Los valores de densidad obtenidos para los materiales consolidados a partir de polvos
ultrafinos y nanocristalinos, son superiores a la densidad tedrica de la composicion, lo
gue resulta indicativo de la decarburacién experimentada, a pesar de la incorporacion de
grafito para minimizar este efecto. No obstante, puede notarse como para todos los
materiales, las densidades obtenidas son inferiores a las de sus equivalentes obtenidos
utilizando compactos sin recubrir encapsulados manualmente, lo que, teniendo en
cuenta la similitud en los niveles de porosidad, implica una cierta reduccién de la

decarburacién.

Similar comparacion puede hacerse respecto a los materiales sinterizados en vacio. En
este caso, al comparar los valores de densidad de los materiales consolidados en HIP

con sus homdlogos sinterizados en vacio en fase liquida (a 1400 °C durante 30 min), se
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observa una reduccién de la densidad para niveles de porosidad inferiores, lo que

evidencia la efectividad de la adicién de grafito en el control de la decarburacién.

Los espectros de DRX mostrados en la Fig 5.54 constatan la menor decarburacién de
estos sinterizados.
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Fig 5.54 DRX de los materiales consolidados en HIP a 1250 °C 150 MPa 30 min (muestras
recubiertas de grafito encapsuladas en horno): a) Difractograma completo, b) detalle 26
entre 35y 50°.
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Puede observarse, pese a la presencia de fase n en todos los materiales, una reduccion
de la altura de las reflexiones asociadas a los carburos cubicos respecto a sus
equivalentes encapsulados sin grafito. En la Tabla 5.18 se recogen las intensidades
relativas de las fases detectadas, que evidencian importantes diferencias en el

contenido de WsCosCo de los diferentes materiales.

Intensidad relativa (%)

E:sr:rsLtjglt;E M25 M75 M100 N25
wcC 100 100 100 100
Co 5.5 41 42 46

W3Co3Co - 1 1.8 -

W,C0sCo 1.2 57 11.2 48

Tabla 5.18 Intensidades relativas de las fases cristalinas detectadas en los materiales
sinterizados en HIP a 1250 °C 150 MPa 30 min utilizando compactos recubiertos de grafito

encapsulados en horno.

Como en el resto de sinterizaciones, es el material de la mezcla M100 el que presenta
mayor intensidad relativa de la fase W¢Co0sCo, con diferencias de alrededor del 50%
respecto a los materiales M75 y N25, y proximas al 90% respecto al M25.

Resulta notoria la reduccién de intensidad relativa de la fase WCosCo en todos los
materiales respecto a sus homdlogos encapsulados sin grafito, registrandose

variaciones superiores al 55% en todos los grados.

Si se comparan las intensidades relativas de la fase n” en estos materiales con las
obtenidas en los materiales sinterizados en vacio (1250 °C durante 60 min), también
resulta significativa su reduccion, con variaciones superiores al 30% en el material N25 y
proximas al 50% en el material M100. Puede notarse, como en todas las muestras se
tienen intensidades relativas de la fase fcc-Co inferiores a las obtenidas en los
materiales consolidados en vacio a la misma temperatura, a pesar de disminuir la
intensidad relativa de las fases secundarias, lo que debe estar relacionado con el
ensanchamiento de los picos asociados al fcc-Co debido a su menor tamafo de

cristalito.

En la Fig 5.55 se muestran las micrografias SEM de los materiales sinterizados en HIP a
1250 °C 120 MPa 30 min, utilizando compactos recubiertos de grafito encapsulados en

horno. Resulta evidente la reduccién del contenido en fases secundarias de todos los
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grados respecto a sus equivalentes obtenidos a partir compactos sin recubrir
encapsulados con soplete, en consonancia con los resultados de DRX.

! 10pm

I |

10pm

10pm
c) d)

Fig 5.55 Microestructura de los materiales sinterizados en HIP a 1250 °C 150 MPa 30 min,
utilizando compactos recubiertos de grafito encapsulados en horno: a) M25, b) M75, ¢) M100,
d) N25.

Los porcentajes de fase n obtenidos mediante andlisis de imagen se presentan en la
Tabla 5.19. Puede observarse como, aunque se mantienen las tendencias en el grado
de decarburacion, (mayor en el material M100, seguido del M75, N y M25) resultado de
la oxidacion del polvo durante el procesado previo, para todos los grados se consiguen
reducciones en el contenido en fase n respecto a sus homdélogos encapsulados con
soplete y sin grafito, superiores al 65%.

Si se comparan los porcentajes de fase n con los obtenidos en los materiales
sinterizados en vacio a la misma temperatura, se tienen reducciones superiores al 50%

para todos los grados, lo que solo puede justificarse por la difusion del carbono hacia el
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interior del compacto. En este sentido, debe comentarse que no se han observado
diferencias microestructurales importantes entre el interior y el exterior de las muestras,
exclusivamente el aumento de porosidad superficial, mencionado anteriormente.

. Fases secundarias ~ Tamafio de grano Relacion de
Material - .
(vol.%) promedio (nm) aspecto promedio
M25 0.5+0.3 789+25 15
M75 5.1+1.3 488+20 2.1
M100 13.2+2.1 446+18 3.9
N25 4.2+1.3 306+15 1.7

Tabla 5.19 Contenido de fases secundarias, tamafio de grano promedio del WC y relacién de
aspecto de los granos de WC, en los materiales consolidados mediante HIP a 1250 °C

120 MPa durante 30 min utilizando compactos recubiertos de grafito encapsulados en horno.

Todas las muestras presentan microestructuras bastante heterogéneas, tipicas de
sinterizacion en fase solida, con segregaciones de Co (“pooling” de tamafio inferior a las
2 um), zonas de elevada contigliidad de los carburos por falta de mojado, y granos con

crecimiento anémalo.

Llama la atenciéon el acusado crecimiento de grano observado en el material
consolidado a partir del polvo nanocristalino de molienda M100, en el que se ha medido
un tamafio de grano promedio proximo a los 450 nm, frente a los 300 nm obtenidos en
el material fabricado a partir de la mezcla nanocristalina comercial N25, lo que
representa una variacion de tamafio de grano entre ambos grados superior al 45%.
Menor es la diferencia entre los sinterizados fabricados a partir de polvos nanocristalinos
de molienda M100 y los obtenidos a partir de polvos ultrafinos M75, con una variacion
en los tamafos de grano promedio que apenas alcanza el 10%. En la Tabla 5.19 se
muestra el tamafio de grano promedio del WC obtenido para los diferentes grados, junto
con la relacién de aspecto promedio de los granos, medida como el cociente entre la

dimensién maxima y la minima.

Puede sefalarse que los tamafios de grano promedio medidos para los diferentes
grados son superiores a los obtenidos en sus homélogos preparados a partir de
compactos sin recubrir, con variaciones proximas al 20% en los grados ultrafino M75 y
nanocristalino de molienda M100. Este aumento en la cinética de crecimiento de grano
es atribuible a la disminucién de fases de secundarias, y con ello a la activacion de los
procesos de solucion-reprecipitacion [Allibert 2001, Konyashin 2009] y el transporte de

masa involucrados en el crecimiento de grano. A pesar de este efecto, las
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microestructuras obtenidos para todos los grados son mucho mas finas que las de sus
homologos sinterizados en vacio, con variaciones en los tamafios de grano de mas de
un 40% en los grados nanocristalinos. Esto pone de manifiesto la rapida cinética de
crecimiento de grano de estos grados y con ello la importancia de reducir el tiempo de
exposicion del polvo a alta temperatura.

En la Fig 5.56 se muestra un detalle de la microestructura de los materiales obtenidos a
partir de las mezclas nanocristalinas, de molienda M100 y comercial N25, donde se
aprecian claras diferencias, ademas de en los tamafio de grano de WC, en la morfologia

de los granos.

Gum Gum

a) b)
Fig 5.56 Detalle microestructural de los materiales consolidados en HIP a 1250 °C 150 MPa
30 min a partir de mezclas nanocristalinos, utilizando compactos recubiertas de grafito

encapsulados en horno: a) M100, b) N25.

En el material M100, a diferencia del material N25 y del resto de sinterizados, se
observa una alta proporcion de granos elongados, con morfologia tipo “plattelets”.
Puede notarse como se trata de un crecimiento preferencial no uniforme, con marcadas
diferencias en la relacion de aspecto de los granos, que parecen correlacionarse con los
tamafios de grano, ya que son los granos de mayor tamafio los que mayor relacién de
aspecto presentan. En este material se ha medido una relaciéon de aspecto promedio de
los granos proxima a 4, unas 2.3 veces mayor que la obtenida en el material

nanocristalino comercial N25, tal y como se recoge en la Tabla 5.19.

Este crecimiento anisotropo debe tener su origen en la recarburacion de fase n, de
acuerdo con lo expuesto por Sommer et al. [Sommer 2002] y Adorjan et al. [Adorjan
2006]. Esto implicaria la difusiéon de C al interior del material y su reaccién con la fase n

formada en los estadios iniciales del proceso, debido a la reduccién carbotérmica de los
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oxidos, para dar nuevos cristales de WC que crecen preferencialmente. Esta nucleacion
y crecimiento anisétropo viene descrito en la literatura como origen del crecimiento
anomalo [Sommer 2002], no como mecanismo de crecimiento masivo o predominante
tal y como se observa en el material M100. Esto es debido a la importante formacion de
fase n a baja temperatura, que permite una nucleacion masiva de nuevos cristales. En
este sentido, la no aparicién de este tipo de crecimiento en el material nanocristalinos
comercial N25, también con alto contenido en oxigeno, resulta indicativa de que la
difusion de C se produce antes de la formacion fase n por lo que se inhibe su formacion
en vez de producirse la transformacion. Esto podria justificarse por la mayor
decarburacion del material M100 a baja temperatura, a consecuencia de la reduccion
carbotérmica de los 6xidos de Co, tal y como describe en el apartado 5.1.2.2.

Las distribuciones de didametros equivalentes de los granos de WC de los sinterizados
de polvos nanocristalinos, de molienda M100 y comerciales N25, se muestran en la
Fig 5.57. Puede observarse una amplia distribucién de tamafios para material M100, con
una importante proporcion de granos con tamafio superior a la media, aunque no seria
estrictamente crecimiento andémalo, dada la continuidad de la distribucion. Para el
material N25, se ha obtenido una distribucion de didmetros equivalentes mas estrecha,
aunque puede advertirse un mayor crecimiento discontinuo, con mas de un 3.5% de

granos con didmetro equivalente superior a 1 pm.
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Fig 5.57 Distribucion de diametros equivalentes de los granos de WC correspondiente a los
materiales consolidados en HIP a 1250 °C 150 MPa 30 min a partir de la mezcla M100 y N25:

a) frecuenciarelativa, b) frecuencia acumulada.

Si se comparan ambas distribuciones, puede observarse que el porcentaje de granos
con diametro equivalente inferior a 200 nm supera el 25% en el material N25, mientras
gue no alcanza el 8% en el material M100. Desviaciones ain mayores se observan al
comparar la proporcion de granos en el rango ultrafino (diametro equivalente inferior a
los 500 nm), que supera el 88% en el material N25 mientras que apenas alcanza 63%
en el material M100.

5.1.2.5. Sinterizacién mediante SPS

En este apartado se analiza la densificacion y desarrollo microestructural en SPS de las
mezclas submicrométrica, ultrafina y nanocristalina de molienda (M25, M75, M100,
respectivamente) junto con la mezcla nanocristalina comercial (N25), a fin de evaluar la
efectividad de esta técnica en la consolidacion de materiales con densificacion completa

y minimo crecimiento de grano.

Los ciclos de SPS se han realizado a 1100 °C con mantenimiento de 5 min, bajo una
presion uniaxial de 100 MPa y utilizando una velocidad de calentamiento de 100 °C/min,
tal y como se explica en el desarrollo experimental. Los materiales consolidados se

comparan con sus homélogos obtenidos por sinterizacion convencional en vacio y HIP.
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La evolucion de contraccion de los cuatro materiales durante el ciclo SPS puede
analizarse a partir de las curvas de porcentaje de desplazamiento en funcién del tiempo
y la temperatura, mostradas en la Fig 5.58.
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Fig 5.58 Curvas de desplazamiento en funcién del tiempo, temperatura y presion del ciclo

SPS, para los materiales estudiados.

El esquema del ciclo muestra como la temperatura se incrementa automaticamente a
550 °C, y posteriormente se monitoriza y regula a la velocidad seleccionada. La presion
se aplica en dos etapas, inicialmente, en los dos primeros minutos, se aplica un presion
de 75 MPa, que a continuacion se eleva hasta los 100 MPa finales, a los 4 min, cuando
la temperatura es de unos 700 °C. Puede notarse como el tiempo total de procesado es
de 14 min, incluidos los 5 min de mantenimiento a 1100 °C.

Puede observarse un retardo en la curva de desplazamiento del material
submicrométrico M25 respecto al material ultrafino M75 y a los nanocristalinos M100 y
N25, que se prolonga practicamente hasta el final del ciclo. De hecho, en el material
M25 no se alcanza el 100% de contraccién hasta después de 3 min de mantenimiento,

mientras que en los grados mas finos la contraccién maxima se registra mucho antes.

Se aprecia cierta similitud en el final de la contraccién entre el material ultrafino M75 y el
material nanocristalino comercial N25, ya que ambos alcanzan el 100% de contraccion
sobre los 30 s de permanencia a 1100 °C. En ambos materiales, el porcentaje de

contraccion al inicio de la isoterma supera el 99.7%, frente al 99% registrado en el
material M25.
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En el material nanocristalino de molienda, M100, la maxima contraccion se registra
antes de alcanzarse la temperatura de sinterizacion (1100 °C), sobre los 1075 °C, tal y
como se observa en la Fig 5.59a, donde se muestra un detalle de la evolucion del
desplazamiento con la temperatura.
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Fig 5.59 Detalle del cambio dimensional de los diferentes materiales en funcién de la
temperatura durante el ciclo de SPS: a) Desplazamiento, b) velocidad de desplazamiento.

Al comparar las curvas de desplazamiento durante el calentamiento, Fig 5.59a, se
aprecian variaciones importante en la contraccion inicial tras la aplicacion de la presién,
debido a la diferente compresibilidad de las distintas mezclas. Estos resultados son
consistentes con las diferencias de densidad en verde de los compactos, esto es,
M25>N25>M75>M100.

Puede notarse como el material M100, que presenta la menor contraccion inicial tras la
aplicacién de la presion, es el que experimenta una mayor contraccion a baja
temperatura, alcanzando porcentajes de contraccion superiores al resto de materiales a
partir de los 900 °C. En la curvas de velocidad de desplazamiento, mostradas en la
Fig 5.59b, se aprecia claramente como el material M100 presenta una velocidad de
contraccion muy superior al resto de materiales, entre los 800 y los 950 °C. Esto es
consistente con lo obtenido en los andlisis dilatométricos (apartado 5.1.2.1), y podria
estar relacionado con la activacion de los fenémenos de flujo plastico del Co, por efecto
de la molienda.

Por el contrario, se aprecia claramente como el material submicrométrico M25, que

presenta la mayor contraccion tras la aplicacién de la presion, es el que experimenta
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una menor contraccion durante el calentamiento en el rango de bajas temperaturas, con
diferencias en el porcentaje de contraccién respecto al material M100 de hasta un 4.3%
sobre los 950 °C. La baja cinética de densificacién a baja temperatura del material M25
debido a su mayor tamafio de particula, queda reflejada en la Fig 5.59b, donde puede
observarse, como aunque las diferencias de velocidad de contraccion se extienden
hasta los 960 °C, son maximas en el tramo inicial tras la aplicacion de la presién, entre
los 700 y los 800 °C, donde se registran velocidades de desplazamiento hasta 2.7 veces
menores que las del material M100, lo que equivaldria a variaciones porcentuales de
hasta un 172%.

Las mezclas ultrafina M75 y nanocristalina comercial N25 presentan un comportamiento
mas proximo al del material nanocristalino de molienda M100, aunque ambos muestran
una menor cinética de densificacion durante el calentamiento hasta los 950 °C. Puede
notarse, como el material M75 presenta una curva de contraccion paralela a la del M100
en el tramo inicial hasta los 800-850 °C, pero a partir de los 870 °C muestra porcentajes
de contraccion inferiores a los del material M100, con diferencias maximas de alrededor
de un 1.2% sobre los 1000 °C. El material N25 alcanza porcentajes de contraccion
superiores a los del material M100 y M75, hasta los 900 y 940 °C, respectivamente,
resultado de la mayor contraccién alcanzada tras la aplicacion de la presion, pero a
partir de los 940 °C, su curva de contraccion se asemeja a la del material M75, con
diferencias maximas en el porcentaje de contraccion respecto al material M100 de hasta
un 1.4% sobre los 1000 °C.

Todos los materiales consolidados en SPS presentan densificacion completa, con
porosidad A y B inferior al 0.02% (vol.), tal y como se muestra en la Tabla 5.20. Debe
mencionarse que, a diferencia de lo observado en los materiales procesados en HIP, en
los sinterizados obtenidos por SPS no se aprecia porosidad superficial, tal y como se

observa en la Fig 5.60.

Densidad relativa

Material Densidad (g/cm®) %) Porosidad aparente
M25 14.38 99.99 <A02 <B02
M75 14.39 100.06 <A02 <B02

M100 14.43 100.34 <A02 <B02
N25 14.40 100.13 <A02 <B02

Tabla 5.20 Densidad y porosidad de los materiales consolidados en SPS a 1100 °C 100 MPa
durante 5 min.
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50pm 50pm

a) b)
Fig 5.60 Imagenes de MO del material nanocristalino de molienda M100 sinterizado en SPS a
1100 °C 80 MPa durante 5 min: a) centro, b) borde.

La buena densificacion obtenida en todos los grados pone de manifiesto la efectividad
del procesado SPS en la densificacion a baja temperatura, y confirma que la
temperatura de sinterizacién seleccionada es adecuada para permitir el flujo plastico del
Co bajo presién, y los fendmenos de difusion de bordes de grano, mecanismos
fundamentales de sinterizacion en ausencia de fase liquida [Azcona 2002,
Mandel 2014b].

Debe mencionarse que son numerosos los trabajos recientes de sinterizacion de
carburos cementados mediante SPS, que demuestran la posibilidad de obtener
materiales 100% densos. Una recopilaciéon de los resultados mas relevantes, realizada
por Eriksson et al. [Eriksson 2013] releva la necesidad de alcanzar temperaturas de
sinterizacion de entre 1150 y 1200 °C, con tiempos de permanencia 10 min, para
obtener densificacion completa en composiciones similares. En este sentido, puede
indicarse que la obtencion, en esta investigacion, de materiales 100%, utilizando menor
temperatura y tiempo de sinterizacion, podria atribuirse a la elevada presion empleada
(100 MPa), muy superior a la utilizada en la mayoria de los estudios (50 y 60 MPa).
Otros factores que también podrian contribuir serian, por un lado, la distribuciéon de
constituyentes en el polvo, que se ha demostrado afecta a la distribucion de temperatura
en el material [Zhao 2008], y por otro, la geometria de las muestras, que condiciona el

gradiente de temperatura entre el centro y el borde de la misma [Mandel 2014b].

Puede notarse como los sinterizados de polvos ultrafinos y nanocristalinos alcanzan
densidades ligeramente superiores a la densidad tedrica de la composicion, lo que

sugiere cierto grado de decarburacién, mas acusado en el material M100. No obstante,
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debe indicarse que las densidades obtenidas en estos grados mas finos, M75, M100 y
N25, son muy inferiores a las de sus homologos sinterizados en HIP a partir de
compactos recubiertos de grafito, lo que denota una menor pérdida de C durante la
sinterizacion.

Los espectros de DRX expuestos en la Fig 5.61 no muestran evidencia de fase n en
ninguno de los materiales, por lo que, en el caso de estar contenida esta fase en los
grados mas finos, tal y como sugieren los valores de densidad, la cantidad presente
estaria por debajo del limite de deteccion de la técnica.

Estos resultados ponen de manifiesto la efectividad del procesado SPS en el control de
la decarburacién, lo que puede atribuirse a la difusiéon de C de la matriz y punzones de
grafito, que intervendria en la reduccién carbotérmica de los Oxidos superficiales,
aunque no se descarta el efecto de la generacion de la chispa de plasma en la limpieza
superficial de la capa de éxido de las particulas, tal y como sugieren algunos autores
[Cha 2003, Sun 2008].

Respecto a la difusién de C de la matriz y punzones al interior de la muestra durante la
sinterizacion, debe indicarse que no se advierten diferencias composicionales ni
microestructurales importantes, tal y como se observa en la Fig 5.62, lo que contrasta

con las observaciones de Huang et al. [Huang 2008].
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Fig 5.61 DRX de los materiales consolidados en SPS a 1100 100 MPa 5 min: a) Difractograma
completo, b) detalle 28 entre 35y 50°.

Por otro lado, debe sefialarse que se ha observado un aumento de la intensidad relativa
de la reflexion asociado al plano (0001) del WC en todos los materiales sinterizados en
SPS (Fig 5.61) en comparacion con sus homologos sinterizados en vacio (Fig 5.33) y
HIP (Fig 5.54), lo que resulta indicativo de un cierto grado de orientacion de los granos
de WC en los materiales sinterizados en SPS, con orientacion preferencial de los planos
(0001) perpendicular a la direccién de prensado uniaxial.

Este efecto se aprecia claramente en la Fig 5.63 donde se comparan los espectros de
DRX de los sinterizados de las mezclas M100 y N25 obtenidos en SPS a 1100 °C 100
MPa 5 min y en vacio a 1400 °C 30 min.

Ademas, puede advertirse como, aunque el efecto del procesado es similar en ambos
materiales, el material M100 muestra una menor intensidad relativa de la reflexion
asociada al plano (0001) del WC en ambos procesados, lo que podria asociarse a
diferencias en el crecimiento de grano que originarian variaciones en la morfologia de

los granos, lo que condicionaria su orientacidn en el material.
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Fig 5.62 Analisis de elementos en el borde de la muestra correspondiente al material M100
sinterizado en SPS a 1100 °C 100 MPa 5 min.

La comparacion de las espectros de DRX de los sinterizados obtenidos en SPS con sus
equivalentes procesados en vacio en fase liquida a 1400 °C durante 30 min, revela un
marcado ensanchamiento de los picos en SPS, tal como se observa en la Fig 5.64, lo
gue resulta indicativo de la reduccion del tamafio del cristalito del WC en este

procesado.

Las imagenes SEM de los materiales sinterizados en SPS se muestran en la Fig 5.65,
donde puede observarse como todos los materiales presentan microestructuras algo
heterogéneas, con segregaciones de Co y zonas con alta contigliidad por falta mojado.
Esto favorece la interaccién entre carburos, lo que promueve los fenédmenos de

coalescencia responsables del crecimiento de grano [Fang 2005, Fang 2009].
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Fig 5.63 Espectros de DRX de los sinterizados de polvos nanocristalinos obtenidos en SPS

en comparacion con sus homélogos procesados en vacio.
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Fig 5.64 Ensanchamiento de los picos de DRX (reflexién asociada al plano (1010 )en los

materiales sinterizados en SPS a 1100 °C 100 MPa 5 min: a) M100, b) N25.

Estas microestructuras muestran cierta analogia con las de los materiales equivalentes
sinterizados en HIP a 1250 °C 120 MPa durante 30 min utilizando compactos
recubiertos de grafito, excluyendo las diferencias en decarburacién y formacion de fase

n entre ambos procesados.

En este aspecto, debe indicarse que aunque los espectros de DRX de los sinterizados

obtenidos en SPS no mostraban reflexiones asociadas a fases secundarias, algunas
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micrografias revelan la presencia de pequefias cantidades de fase n en los materiales
M75, M100 y N25, lo que resulta consistente con los valores de densidad obtenidos.
Esto se observa claramente en las imadgenes SEM a mayores aumentos mostradas en
la Fig 5.66.

10pm

10pm

10pm 10pm

c) d)
Fig 5.65 Microestructura de los materiales sinterizados en SPS a 1100 °C 100 MPa 5 min: a)
M25, b) M75, ¢) M100, d) N25.

Puede advertirse como el material M100 sinterizado SPS no muestra crecimiento
preferencial, a diferencia de lo observado en los sinterizados obtenidos en HIP sobre
compactos recubiertos de grafito. Esto sugiere que en el proceso SPS no se produce la
recarburacién de fase n, sino que se inhibe su formacion, lo que puede asociarse a una
mayor difusion de C en los estadios iniciales del proceso, a la formacion de una
atmasfera carburizante, o al efecto de la chispa de plasma en la limpieza de la capa de
Oxido de las particulas.
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GUm
a) b)
Fig 5.66 Detalle microestructural de los materiales consolidados en SPS a 1100 °C 100 MPa 5

Gpm

min a partir de mezclas nanocristalinas: a) M100, b) N25.

Como puede observarse, el material obtenido a partir del polvo nanocristalino comercial
N25 muestra una microestructura mucho mas fina que la del material consolidado a
partir la mezcla nanocristalina de molienda M100, siguiendo la tendencia obtenida en el
resto de sinterizaciones. En la Tabla 5.21 se muestra el tamafio de grano promedio de
los materiales consolidados.

Tamafio de
Material grano
promedio (nm)
M25 740+20
M75 377+16
M100 332+18
N25 20510

Tabla 5.21 Tamafio de grano promedio del WC en los materiales sinterizados en
SPS a 1100 °C 100 MPa 5 min.

Destaca el tamafio de grano promedio obtenido para el material nanocristalino comercial
N25, de unos 200 nm, uno de los mas finos logrado en SPS en composiciones similares
[Eriksson 2013]. Para el material nanocristalino de molienda M100 se ha obtenido un
tamafo de grano promedio de 330 nm, lo que representa una variaciéon del tamafio de
grano respecto al material comercial superior al 36%. La mayor cinética de crecimiento
de grano en estado solido del material nanocristalino de molienda, en consonancia con
lo expuesto por Porat et al. [Porat 1996b], sugiere una activacién de los fenémenos de
difusion interfacial por efecto de la molienda, lo que favoreceria el crecimiento de grano
por coalescencia debido a la migracién de bordes de grano o por mecanismos de
solucion-reprecipitacion [Schubert 1995, Porat 1996, Wang 2008, Fang 2009].
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Menor es la diferencia de tamafio de grano entre los sinterizados fabricados a partir del
polvo nanocristalino de molienda M100 y los obtenidos a partir del polvo ultrafino M75,
con una variacion en el tamafio de grano promedio inferior al 14%.

Puede notarse como los tamafios de grano promedio medidos para los diferentes
grados son muy inferiores a los obtenidos en sus homdlogos sinterizados en vacio en
fase liquida a 1400 °C durante 30 min, con variaciones en los tamafos de grano
superiores 58% en los materiales M75, M100 y N25. Las microestructuras obtenidas en
SPS son también mucho mas finas que las de los materiales equivalentes sinterizados
en HIP a 1250 °C 120 MPa durante 30 min, registrandose diferencias en los tamafios de
grano promedio superiores al 28% en los grados nanocristalinos. Estos resultados
ponen en evidencia la efectividad del procesado SPS en el control del crecimiento de
grano del WC, incluso en el caso de polvos nanocristalinos.

En la Fig 5.67 se muestran las distribuciones de didametros equivalentes de los granos
de WC de los sinterizados obtenidos en SPS a partir de polvos nanocristalinos, de
molienda M100 y comercial N25.

Puede advertirse como el material comercial presenta una distribucion de diametros
equivalentes mucho mas estrecha que la del material de molienda, ademas de estar
desplazada a didmetros inferiores. Si se comparan ambas distribuciones, puede
observarse que el porcentaje de granos con diametro equivalente inferior a 200 nm
supera el 51% en el material N25, mientras que no alcanza el 26% en el material M100.
Desviaciones similares se observan al comparar la proporcién de granos en el rango
ultrafino (didmetro equivalente inferior a los 500 nm), que supera el 98% en el material

N25 mientras que apenas alcanza el 85% en el material M100.

Ademas, puede notarse como en el material de molienda M100 méas de un 1% de
granos alcanzan diametros equivalentes superiores a 1 um. Este porcentaje de granos
con mayor crecimiento resulta inferior al 3% obtenido para su homdlogo sinterizado en

HIP, lo que evidencia también un mejor control del crecimiento discontinuo en SPS.
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Fig 5.67 Distribucion de diametros equivalentes de los granos de WC correspondiente a los

materiales obtenidos a partir de las mezclas M100 y N25 sinterizadas en SPS a 1100 °C

100 MPa 5 min: a) frecuencia relativa, b) frecuencia acumulada.

En la Fig 5.68 se muestran las imagenes TEM de los materiales M100 y N25
sinterizados en SPS. En ambos materiales pueden observarse granos de WC con
bordes redondeados, lejos de las formas facetadas caracteristicas del cristal de WC.
Esto podria asociarse al déficit de C de ambos materiales, en consonancia con las

observaciones de Wang et al. [Wang 2002], pero también, en parte, a la limitacion del
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crecimiento de grano en este procesado, por la baja temperatura y al corto tiempo de

exposicion.

c) d)
Fig 5.68 Imagenes TEM de los sinterizados de mezclas nanocristalinas consolidados en SPS
a 1100 °C 100 MPa 5 min: a) y b) M100, c) y d) N25.

Las micrografias TEM constatan la mayor heterogeneidad de tamafios del material
nanocristalino de molienda M100. En el material nanocristalino comercial N25 no se
observan diferencias importantes en el tamafio y morfologia de los granos de WC entre
zonas con diferente contenido en Co, mientras que en el material nanocristalino de
molienda M100 pueden observarse granos nanométricos equiaxiales en las zonas con
segregaciones de Co, y otros de mayor tamafio y morfologias mas facetadas en las
zonas con menor presencia de Co. Este mayor tamafio de grano en las zonas con
mayor contigiiidad podria ser indicativo de que el mecanismo de crecimiento dominante
seria la coalescencia de granos vecinos, por migracion de bordes grano, lo que requeria
cierta orientacion preferente de los granos. En la Fig 5.69a se muestra un detalle de un
grano de WC con indicios claros de crecimiento por coalescencia.
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a) b)
Fig 5.69 Detalles TEM del material M100 sinterizados en SPS a 1100 °C 100 MPa 5 min: a)
grano de WC con indicios de crecimiento por coalescencia, b) escalones en las interfases
WC-Co.

En este sentido, debe mencionarse que Kumar et al. [Kumar 2006] encontr6, en polvos
WC-Co obtenidos por molienda, orientacién preferente de los borde de grano

(misorientacion de -90 sobre el eje [1010]), y un aumento de la velocidad de
disminucion de estos bordes de grano con la temperatura respecto a bordes de grano
con orientacion aleatoria, lo que indicaria que esta orientacion preferencial de los bordes
de grano reduce la energia requeria de su eliminacién.

Asi, las diferencias de crecimiento de grano entre ambos materiales, podrian asociarse,
por un lado, a las diferencias en la distribucion de tamafios y/o distribucion de
deformacion de red de los polvos de partida, que justificarian la variacion de intensidad
de los procesos de solucién-reprecipitaciéon, y por otro, a la activacién de los
mecanismos de coalescencia en el material molienda M100, por la propia activacion de
los fendbmenos de difusién interfacial, y probablemente, por la orientacion preferente de
granos, resultado de la molienda, lo que reduciria la barrera energética para la
eliminacion de los bordes de grano [Wang 2008a]. No obstante, debe sefialarse que
para aclarar este aspecto seria necesario un estudio mas exhaustivo, fuera del alcance

de esta investigacion.

Por otro lado, puede mencionarse que se han observado escalones en las interfases
WC/WC y WC/Co en el material M100, como el mostrado en la Fig 5.69b. Estos
escalones, similares a los detectados por Wang et al. [Wang 2002] y Borgh et al. [Borgh

2014], podrian atribuirse a defectos de apilamientos asociados a vacantes de C.
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5.1.3. Comportamiento mecéanico de los materiales desarrollados a partir de
las mezclas ultrafinas y nanocristalinas de molienda.

En este apartado se presentan las propiedades mecanicas de los materiales
consolidados a partir de las mezclas submicrométrica (M25), ultrafina (M75),
nanocristalina de molienda (M100) y nanocristalina comercial (N25), mediante
sinterizacion convencional en vacio, y sinterizacion asistida por presion mediante
compactacion isostatica en caliente (HIP) y sinterizacion por chispa de plasma (SPS).
Los resultados de dureza y tenacidad a fractura obtenidos en estos materiales se
correlacionan con aspectos microestructurales, tales como porosidad, fases cristalinas y
tamafio de grano del WC en los sinterizados, dependientes de las caracteristicas de los

polvos de partida y de las condiciones de sinterizacién empleadas.

5.1.3.1. Materiales consolidados mediante sinterizacion en vacio

En la Fig 5.70 se muestran los valores de dureza de los materiales M25, M75, M100 y
N25 sinterizados a diferentes temperaturas, con un tiempo de mantenimiento de 60 min.
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Fig 5.70 Dureza Vickers de los materiales M25, M75, M100 y N25 en funcién de la temperatura

de sinterizacion en vacio, para un tiempo de mantenimiento de 60 min.

Para todos los materiales se observa un aumento de la dureza con el aumento de la
temperatura de sinterizacion, resultado de la reduccion de porosidad. En todos los
grados, la mayor variacion de dureza se obtiene al aumentar la temperatura de 1300 a
1350 °C, donde se registran incrementos de dureza de alrededor de un 20% en el

material submicrométrico (M25) y ultrafino (M75), e inferiores al 15% en los materiales
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nanocristalinos (M100 y N25). La elevada densificacion en fase solida de los grados
mas finos, M75, M100 y N25, permite alcanzar en los sinterizados obtenidos a 1350 °C
valores de dureza muy préximos a los de sus homdlogos consolidados a 1400 °C, con
diferencias de alrededor de un 3%, frente al 11% de variacién registrado en el material
submicrométrico M25.

Llama la atencion los elevados valores de dureza obtenidos en los sinterizados de las
mezclas nanocristalinas, especialmente en el material de molienda M100, que alcanza
una dureza de 1670 HVs3g, casi 200 Vickers por encima de los valores reportados en
sinterizados de similar composicion y tamafio de grano [Schubert 1998, Fang 2005,
Mahmoodan 2013]. Esto puede atribuirse al elevado contenido de fase n presente en los

sinterizados, en consonancia con los resultados de Wei et al. [Wei 2012b].

Como consecuencia de este aumento de dureza en los materiales con fases
secundarias, M75, M100 y N25, se acentUan las diferencias respecto al material
submicrométrico M25, que se sitdan en torno al 15% en el caso del material ultrafino
M75 y superan el 20% en los grados nanocristalinos (M100, N25).

En la Fig 5.71 se muestra la evolucion de la dureza de los diferentes materiales en

funcion del tiempo de sinterizacion a 1400 °C.
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Fig 5.71 Dureza Vickers de los materiales M25, M75, M100 y N25 en funcién del tiempo de
sinterizacion en vacio a 1400 °C.

Para todos los materiales estudiados, se observa un aumento de la dureza de los

sinterizados al aumentar el tiempo de permanencia hasta 30 min, asociado a la
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reduccion de porosidad, mientras que al prolongar la isoterma a 60 min se aprecia una

ligera reduccion de la dureza, asociada del aumento del tamafio de grano del WC.

Puede notarse, que en los grados mas finos M75, M100 y N25, a diferencia del material
submicrométrico M25, se alcanzan elevados valores durezas con un tiempo de
sinterizacion de 15 min, lo que se debe a su mayor densificacion, resultado de la mayor
actividad de sinterizacion de estos grados. La relacion entre la dureza y la porosidad de
los sinterizados se muestra en la Fig 5.72, donde puede apreciarse el importante el
efecto de la porosidad en la reduccion de la dureza, incluso para niveles de porosidad

aparente inferiores al 1%.
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Fig 5.72 Relacién entre dureza y porosidad de los materiales M25, M75, M100 y N25

sinterizados en vacio.

Esto efecto se observa claramente en la Fig 5.73, donde se representan los valores de
dureza obtenidos en funcién del tamafio de grano del WC, para los sinterizados con
porosidad inferior a un 1%. En la grafica se han incluido los valores numéricos de
porosidad superiores al 0.2%. Queda patente el importante efecto de la porosidad
residual en la pérdida de dureza de los sinterizados, obteniéndose, en materiales con un
0.4% de porosidad aparente, reducciones de dureza de hasta un 3% respecto a
sinterizados con densificacion casi completa, pese a las diferencias en los tamafios de
grano promedio, que alcanzan el 14%. Es por ello, que s6lo en los sinterizados casi
100% densos, se puede apreciar el efecto de la reduccion del tamafio de grano en el

aumento de la dureza.
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Fig 5.73 Relacién entre dureza y tamafio de grano del WC de los materiales M25, M75, M100 y

N25 sinterizados en vacio (sinterizados con porosidad inferior al 1%).

Por otro lado, puede observarse, como se registran diferencias de dureza entre los
materiales M100 y N25, que no pueden explicarse en términos de tamafio de grano. Asi,
puede notarse, como el material M100 presenta valores de dureza ligeramente
superiores a los de los del material N25, a pesar de alcanzar un tamafio de grano
promedio hasta un 11% mayor, lo que puede atribuirse a su mayor contenido en fases
secundarias. Del mismo modo, resulta apreciable el desplazamiento a altas de durezas
obtenido en el material M75, aunque las diferencias respecto al material comercial N25
son menos significativas. En este sentido, debe recordarse que la variacién en el
contenido de fase n de los sinterizados de los materiales N25 y M75 no alcanza el 4%,

mientras que las diferencias entre los materiales N25 Y M100, superan el 25%.

Si se analiza para cada material, la variacion de la dureza con el tamafio de grano,
puede notarse un efecto menos significativo en los grados mas finos, lo que sugiere la
existencia de otro factor que influencia la dureza de los sinterizados. Puede indicarse
gue, mientras en el material submicrométrico M25 se registra una pérdida de dureza en
torno al 1% para un aumento del tamafio de grano promedio inferior al 2%, en el
material N25 se registran reducciones de dureza inferiores al 2% para incrementos del
tamafo de grano promedio del 6%. En este sentido debe sefalarse, que los mayores
valores de dureza y menor tamafio de grano, corresponden a los sinterizados obtenidos
a 1400 °C durante 30 min, mientras que los de menor dureza y mayor tamafio de grano,
corresponden a los sinterizados consolidados a 1400 °C durante 60 min, por lo que el
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comportamiento observado en los grados mas finos se puede atribuir al aumento de la
cantidad de fase n con el tiempo de sinterizacion, tal y como se observa en la Fig 5.43.

En la Fig 5.74 se muestra la evolucion de la tenacidad a fractura de los diferentes
materiales, en funcién de la temperatura de sinterizacién, para un tiempo de

mantenimiento de 60 min.
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Fig 5.74 Tenacidad a fractura de los materiales M25, M75, M100 y N25 en funcién de la

temperatura de sinterizacién en vacio, para un tiempo de mantenimiento de 60 min.

Pueden observarse, dos tendencias, por un lado, los grados mas finos, que muestran un
aumento de tenacidad entre los 1250 y los 1300 °C, y una clara reduccién a partir de los
1350 °C, y por otro, el material submicrométrico, que muestra el mismo comportamiento
entre los 1350 y los 1400 °C, pero experimentan un importante aumento de tenacidad al
aumentar la temperatura entre los 1250 y los 1350 °C, debido a la elevada porosidad de
los sinterizados obtenidos a baja temperatura, que ayudaria a la propagacion del frente
de grieta. La reduccién de tenacidad obtenida en todos los materiales en el Ultimo
intervalo, entre los 1350 a los 1400 °C, podria estar relacionada con la reduccién del
contenido en Co, por su posible evaporacion parcial a alta temperatura, tal y como se

indica en el apartado 5.1.2.3.2.

Llama la atencién los bajos valores de tenacidad obtenidos en los sinterizados del
material M100, de alrededor de 8 MPa-mllz, lo que se debe a su elevado contenido en
fase n, en consonancia con los resultados de Wei et al. [Wei 2012b]. Esta pérdida de

tenacidad, por la formacién de fases secundarias, duras pero fragiles, también se
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aprecia en los materiales M75 y N25, que presentan valores de tenacidad inferiores a
los 10 MPa-m*?, frente a los 11-12 MPa-m"?
composicion y tamafio de grano [Schubert 1998, Fang 2005, Mahmoodan 2013].

tipicos de carburos cementados son similar

En la Fig 5.75 se muestra la evoluciéon de la tenacidad a fractura de los materiales
evaluados en funcion del tiempo de sinterizacion a 1400 °C. Puede destacarse los bajos
valores de tenacidad de los materiales consolidados con un tiempo de permanencia de
1 min, atribuibles a la elevada porosidad de estos sinterizados. Esto resulta consistente
con el importante aumento de tenacidad de los materiales sinterizados durante 15 min,
de hasta un 12 y un 18% en el material M75 y M25, respectivamente. Esta variacion de
tenacidad resulta menos significativa en el material M100, de alrededor del 5%, dada la
menor porosidad de los sinterizados obtenidos con 1 min de permanencia y la baja

tenacidad maxima alcanzada en este material.
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Fig 5.75 Tenacidad a fractura de los materiales M25, M75, M100 y N25 en funcién del tiempo

de sinterizacién en vacio a 1400 °C.

En los materiales M75, M100 Y N25 puede observarse una clara reduccion de la
tenacidad a fractura de los sinterizados, al aumentar el tiempo de permanencia, a partir
de 15 min, en contra de la evolucién esperada atendiendo al aumento de los tamafios
de grano promedio experimentado. Este comportamiento puede deberse a varios a
factores. Por un lado, la variacion de tenacidad encontrada entre los sinterizados
obtenidos con un tiempo de mantenimiento de 15 y 30 min, podria justificarse por el
incremento de dureza experimentado al prolongar el tiempo permanencia, asociado a la

reduccion de la porosidad residual. Sin embargo, la reduccidon de tenacidad de los
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sinterizados obtenidos con un tiempo de mantenimiento de 30 y 60 min, no se puede
atribuir a la variacion de dureza, ya que, es mayor en los sinterizados obtenidos con una
permanecia de 30 min. Asi pues, la evolucién de la tenacidad en estos grados mas finos
debe asociarse al aumento de fases secundarias obtenido al prolongar el tiempo de
sinterizacion, lo que evidenciaria un mayor efecto de la presencia de fase n en la
reduccion de la tenacidad a fractura, que en el aumento de dureza. Ademas de la
reduccion de tenacidad asociada a las fases secundarias, la pérdida de Co durante la
sinterizacion, también contribuiria a este efecto. En este sentido, la reduccién de
tenacidad obtenida en los sinterizados del material submicrométrico M25, casi libre de

fase n, apunta a este aspecto.

5.1.3.2. Materiales consolidados mediante sinterizacion asistida por

presién

En la Fig 5.76 se muestran los valores de dureza de los diferentes materiales
consolidados por HIP y SPS en comparacion con los sinterizados en vacio. Debe
sefialarse, que en la designacién de los procesos para la diferenciacion del procesado
HIP sobre encapsulados, en los que se han empleado dos métodos de encapsulado, a
los parametros de ciclo de HIP se acomparia con la nota (*) para designar el procesado
sobre capsulas selladas con soplete, y con la nota (**) para designar el procesado sobre
compactos recubiertos de grafito encapsuladas en horno.
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Fig 5.76 Dureza Vickers de los materiales M25, M75, M100 y N25 en funcién del proceso de

sinterizacion.
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Pueden destacarse los elevados valores de dureza de los grados nanocristalinos
procesados por HIP* y SPS, que se aproximan a los 1900 HV30, lo que representa una
aumento de dureza préximo al 15%, respecto a los sinterizados obtenidos en vacio. Los
mayores valores de dureza, a diferencia de lo obtenido en las sinterizaciones en vacio,
corresponden al material nanocristalino comercial N25, en el que se consigue un mayor
control microestructural, especialmente en SPS. Puede sefialarse, que la dureza
alcanzada en el material N25 sinterizado en SPS, es muy superior a los valores
reportados en la literatura, en composiciones similares [Sivaprahasam 2007, Huang
2007, Wei 2012b, Mandel 2014b]. Esto esta relacionado con la buena densificacion y
excelente control del crecimiento de grano logrado, ademas del posible endurecimiento
asociado a la incipiente presencia de fase n, en los sinterizados.

El elevado contenido en fase n y n” de los materiales consolidados en HIP utilizando
encapsulados sellados con soplete (HIP*), segun lo expuesto en el apartado 5.1.2.4.1,
es el responsable de los elevados valores de dureza de estos sinterizados, muy
proximos a los obtenidos en los materiales consolidados mediante SPS, a pesar del
mayor tamafio de grano obtenido. Como resultado de la importante presencia de fases
secundarias en los sinterizados, mas acentuado en el material nanocristalino de
molienda M100, se minimizan las diferencias de dureza respecto al material comercial

N25, que se sitian proximas al 1% frente al 3% registrado en SPS.

Este efecto endurecedor de las fases secundarias resulta evidente al comparar los
valores de dureza de los materiales consolidados por los dos métodos de HIP sobre
encapsulados empleados (HIP* y HIP**). Puede observarse, una reduccion de la dureza
de los materiales consolidados mediante HIP utilizando compacto recubiertos de grafito
encapsulados en horno (HIP**), respecto a sus equivalentes obtenidos por HIP sobre
encapsulados sellados con soplete (HIP*), cuya principal diferencia es la reduccion del
contenido de fase n y n’, por la minimizaciéon de la decarburacion. Ademas, puede
sefialarse que la mayor variacion de dureza entre los sinterizados obtenidos por los dos
procesados HIP, corresponde al material M100, en el que se registran diferencias

préximas a los 100 HV3.

En el material nanocristalino comercial N25 procesado en HIP** se alcanzan valores
durezas que superan los 1820 HVsp, lo que representa un incremento de dureza
respecto al procesado en vacio cercano al 10%. Debe mencionarse, que la dureza
obtenida en el material N25 consolidado en HIP**, es mayor que los valores mas

destacados logrados en grados nanocristalinos sin aditivos procesados por esta
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técnicas [Azcona 2002], lo que debe estar relacionado con la presencia, aunque en baja
cantidad, de fase n, por su propia contribucion al aumento de la dureza, y por su efecto

inhibidor del crecimiento de grano.

La relacién entre la dureza y el tamafio de grano de los materiales consolidados en
funcién del proceso de sinterizacion, se presenta en la Fig 5.77. Resulta significativo el
importante aumento de dureza logrado con la reduccién del tamafio de grano obtenida
en los materiales consolidados mediante sinterizacion a baja temperatura asistida por
presion, especialmente en los procesados por SPS, donde se consiguen un mayor
control del crecimiento de grano. En la Fig 5.77 se ha incluido el valor numérico
correspondiente al contenido de fases secundarias (vol.%) de aquellos materiales con
mayor proporcion. Puede notarse la desviaciéon a altas durezas de los materiales con
elevado contenido en fase ny n’, aunque este efecto es mucho menos significativo en el

rango de altas durezas.
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Fig 5.77 Relacién entre dureza y tamafio de grano del WC de los materiales consolidados en

funcién del proceso de sinterizacion.

En la Fig 5.78 se muestran los valores de tenacidad a fractura de los diferentes
materiales consolidados por HIP y SPS en comparacién con los sinterizados en vacio.
Puede destacarse los elevados valores de tenacidad obtenidos en los materiales M75,
M100 y N25, procesados en HIP sobre encapsulados recubiertos de grafito (HIP**), y en
SPS, a pesar de las elevadas durezas logradas. Este comportamiento es atribuible a la
importante reduccién de fases secundarias obtenida en ambos procesados. En este
sentido, resulta resefiable el aumento de tenacidad obtenido en el material M100 en

292



Resultados y discusion

ambos procesados, respecto a su equivalente sinterizado en vacio, de hasta un 15% en
SPS y hasta un 17% en HIP**. Para el material nanocristalino comercial N25, procesado
en HIP** y en SPS, se han obtenido valores de tenacidad de 9.9 y 9.8 MPa-m*?,
respectivamente, lo que representa una variacion de tenacidad respecto al procesado
en vacio inferior al 2-3%, para un incremento de dureza del 10-15%. El importante
efecto de la reduccion de las fases secundarias en el aumento de la tenacidad, queda
en evidencia al comparar los valores de tenacidad de los materiales M75 y M100
procesados en HIP, HIP* y HIP** que revelan diferencias de hasta un 15% en el
material ultrafino y de hasta un 25% en el nanocristalino, para variaciones de dureza
inferiores al 5%.
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Fig 5.78 Tenacidad a fractura de los materiales M25, M75, M100 y N25 en funcién del proceso

de sinterizacion.

En este sentido, puede mencionarse los elevados valores de tenacidad alcanzados en
los sinterizados de las mezclas ultrafina y nanocristalinas consolidados por SPS, en
combinacion con los altos valores de dureza obtenidos, lo que resulta indicativo de la
buena cohesion interfacial lograda en estos materiales, a pesar de la baja temperatura

de sinterizacion empleada [Sivaprahasam 2007].

La relacién entre la tenacidad a fractura y el tamafio de grano de los materiales
consolidados en funcién del proceso de sinterizacion, se presenta en la Fig 5.79. Se ha
incluido el valor numérico correspondiente al contenido de fases secundarias (vol.%) de
aquellos materiales con mayor proporcion. El primer aspecto a destacar es

precisamente el importante efecto de estas fases secundarias en la reduccion de la
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tenacidad a fractura. Puede notarse, al igual que en la dureza, que afectan mas
significativamente en el rango de altas tenacidades correspondiente a tamafios de grano
mas groseros. En los materiales con mayor proporcion de estas fases (35-38 vol.%) se
han estimado pérdidas de tenacidad a fractura que van del 29% al 40%, mientras que

los aumentos de dureza se sittan sélo entre el 4 y el 11%.
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Fig 5.79 Relacién entre tenacidad a fractura y tamafio de grano del WC de los materiales

consolidados en funcion del proceso de sinterizacion.

Ademas de este aspecto, resulta destacable la reduccion del efecto del tamafio de
grano en la tenacidad, a medida que se reduce el tamafio de grano, lo que justifica la
superioridad en cuanto a combinacién de dureza-tenacidad de los materiales con menor
tamafo grano, de acuerdo con la literatura [Gille 2002, Fang 2005, Fang 2009]. Este
efecto se aprecia claramente en la Fig 5.80, donde se representa la relacién entre

dureza y tenacidad a fractura de los materiales consolidados.

Puede notarse que, aunque existe una relacion inversa entre ambas propiedades, ésta
no es lineal, sino que se reduce en el rango de altas durezas, lo que permite aumentar
la dureza reduciendo en menor medida la tenacidad. Esta mayor tenacidad relativa de
los materiales con tamafio de grano muy fino, parece estar relacionado con la elevada
cantidad de interfases de estos materiales, que podrian modificar los mecanismos de

deformacion y/o las rutas de propagacién de grieta [Fang 2009].

Ademas, debe hacerse mencién al importante efecto de las fases secundarias en la

reduccion de la relacion dureza-tenacidad, tal y como revela la Fig 5.80, lo que apunta al
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control de la decarburacién caracteristica de los grados nanocristalinos, como factor

clave para obtener materiales con propiedades mejoradas.
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Fig 5.80 Relacidn entre dureza y tenacidad a fractura en los materiales consolidados en

funcion del proceso de sinterizacion.

5.2. Procesado de mezclas WC-12Co-Cr3C,/VC obtenidas a partir de polvos

comerciales ultrafinos y nanocristalinos

En este apartado se estudia el comportamiento durante la sinterizacion de las mezclas
comerciales WC-12Co ultrafina y nanocristalina, descritas en el apartido 4.1, analizando
el efecto de la adiccion de inhibidores de crecimiento de grano y del empleo de técnicas
de sinterizacion asistidas por presion, en la densificacion, microestructura y

comportamiento mecénico de los materiales obtenidos.

5.2.1. Estudio del comportamiento en sinterizaciéon de composiciones

obtenidas a partir de la mezcla ultrafina comercial

El estudio de las composiciones ultrafinas seleccionadas, obtenidas a partir de la mezcla
WC-12Co ultrafina comercial, descrita en el apartado 4.1, se lleva a cabo mediante
ensayos termogravimétricos complementados con calorimetria diferencial de barrido y
un estudio de densificacién y desarrollo microestructural en sinterizacion convencional
en vacio, y en sinterizacion asistida por presion a baja temperatura, mediante

compactacion isostatica en caliente (HIP) y sinterizacion por chispa de plasma (SPS).

Previo al andlisis del comportamiento durante la sinterizacion, se realiza una completa

caracterizacion de la mezcla en estado de suministro y tras su procesado mediante
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molienda, incluyendo las composiciones obtenidas con la adicién de CrsC, y VC a la
composicion de suministro.

5.2.1.1. Descripcion y caracterizacion de las mezclas ultrafinas
estudiadas

En la Fig 5.81 se muestran imagenes FESEM de la mezcla WC-12Co ultrafina comercial
en estado de suministro, donde se aprecia que esta formada por agregados de
particulas compuestas de entre 1-2 um, constituidas por particulas/granos de WC de
100-250 nm. En la imagen FESEM en modo BSE mostrada en la Fig 5.82, puede
observarse la distribucién de WC y Co en la mezcla.

a) b)
Fig 5.81 Micrografias FESEM de la mezcla WC-12Co ultrafina comercial: a) imagen general,

b) detalle de los agregados.

El andlisis EDX, incluido en la Fig 5.82 muestra la presencia de Cr y V, en proporciones
proximas a las dadas por el fabricante. Llama la atencién la deteccion de Ca en los
analisis EDX, aunque segun el certificado de andlisis su contenido en la mezcla es
inferior al 0.002 wt.%.

En la Fig 5.83 se muestra los mapas de distribucion de elementos en la mezcla, que
revelan, una distribucion homogénea del ligante (Co) y de los aditivos (Cr y V), asi como

del Ca presente como impureza.

Los analisis quimicos realizados revelan un contenido de C del 5.71+0.01 wt.% y un
contenido de de O del 0.24+0.01 wt.%, en consonancia con el datos suministrados por
el fabricante.
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Fig 5.82 Imagen SEM en modo BSE de la mezcla WC-12Co ultrafina comercial (a) con los

resultados del analisis EDX (b).

Fig 5.83 Mapa de distribucion de elementos en la mezcla WC-12Co ultrafina comercial.

Junto con la composicion de suministro, se estudian otras composiciones en las que se
adiciona pequefias cantidades de CrsC, y VC, tal y como se indica en el desarrollo
experimental, a fin de evaluar el efecto de la incorporacion de ambos aditivos en la
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densificacion y control microestructural durante la sinterizacion. En la Fig 5.84 se
muestran las imagenes FESEM de los carburos inhibidores de crecimiento de grano
empleados, donde se observan claras diferencias tanto en su morfologia como en los

tamafios de particula.

a) b)
Fig 5.84 Imagenes FESEM de los carburos inhibidores de crecimiento de grano
incorporados: a) CrzC,, b) VC.

Debe sefialarse que, en ambos carburos los tamafios de particula son superiores a los
suministrados por el fabricante (desss = 0.5 um). En el caso del VC, los tamafios de
particulas estan en el rango 0.5-1 um, mientras en el Cr3C; se aprecia una distribucion

de tamafios mucho més heterogénea, con particulas que superan las 2 um.

La designacién y composicion de las mezclas estudiadas se muestra en la Tabla 5.22.

Aditivos (wt.%)

Designacion Mezcla de partida
CrsC, vC
UF UF (WC-12C0-0.7Cr-0.4V) - -
UFCr UF (WC-12C0-0.7Cr-0.4V) 0.5 -
UFV UF (WC-12C0-0.7Cr-0.4V) - 0.5
UFVV UF (WC-12C0-0.7Cr-0.4V) - 1

Tabla 5.22 Designacion y composicion de las mezclas estudiadas.

Estas mezclas son molidas durante 2 h en molino planetario utilizando una velocidad de
rotacion de 700 rpm. El proceso se lleva a cabo en medio himedo utilizando el
equipamiento, aditivos (medio liquido, PCA) y parametros de operacion, detallados en el
apartado 4.4. Las micrografias FESEM de la mezcla UF comercial tras la etapa de
molienda se muestran en la Fig 5.85.
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a) b)
Fig 5.85 Micrografias FESEM de la mezcla UF molida: a) imagen general, b) detalle de los

agregados.

Tal y como se observa, en la molienda se consigue el recubrimiento de los carburos por
la fase Co, lo que se evidencia por la menor definicion de la formas angulares tipicas del
WC, en comparacion con las imagenes del polvo en estado de suministro. Las imagenes
del polvo molido revelan una clara reduccién del tamafio de las particulas /granos de
WC, que se sitian en el rango 100-150 nm. Ademas, puede apreciarse una reduccion
del tamafio de las particulas compuestas, respecto al material en estado de suministro,
lo que lleva asociado una mayor aglomeracion. En la Fig 5.86 se muestra una imagen
SEM en modo BSE de la mezcla UFCr, donde se aprecia claramente la reduccion de
tamafios de la fase WC por efecto de la molienda, asi como la homogeneidad en la
distribucion de constituyentes, constatada en los mapas de distribucion de Co, Cry V,

que acompafian la imagen.

La comparacion de los espectro de DRX de la mezcla ultrafina UF antes y después de la
molienda, tal y como se muestra en la Fig 5.87, revela un ensanchamiento de los picos
de difraccion, indicativo de la reduccion del tamafio de cristalito del WC y del aumento

del nivel de microdeformacion de red por efecto de la molienda.

En la Tabla 5.23 se recogen los valores de tamafios de cristalito y deformacion de red
obtenidos para ambas mezclas, que muestran una reduccién del tamafio del cristalito en
la mezcla molida respecto al material en estado de suministro superior al 45% y un

incremento del nivel de microdeformacién en torno al 75%.
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Fig 5.86 Imagen SEM en modo BSE de la mezcla UFCr junto con los mapas de distribucion
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Fig 5.87 Espectro de DRX de la mezcla WC-12Co ultrafina comercial antes y después de la

molienda: a) Difractograma completo, b) Detalle de la reflexion asociada al plano (1010 ) del

WC.
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Scherrer Stokes-Wilson (SW)
Material Tamafio de cristalito Tamafio de cristalito Deformacion
(nm) (nm) (%)
UF suministro 64 77 0.08
UF molido 29 42 0.14

Tabla 5.23 Tamafio de cristalito y nivel de microdeformacién del WC en la mezcla ultrafina

comercial (UF) antes y después de la molienda.

Durante la molienda se incrementa notablemente el contenido en oxigeno de las
mezclas, tal y como se recoge en la Tabla 5.24. La mezcla sin aditivos, presenta un
contenido de O de un 0.65 wt.%, un 0.41 wt.% mas que en la mezcla en estado de
suministro, lo que representa un incremento en el contenido en O del polvo durante la
molienda superior al 170%. Puede notarse, como las mezclas con aditivos presentan
contenidos en O ligeramente superiores, especialmente en el caso del VC, lo que debe
estar relacionado con la presencia de 6xidos asociados a dichos carburos, formados
fundamentalmente durante la molienda, aunque no se descarta cierto grado de

oxidacion superficial en estado de suministro.

Material wt.%0
UF 0.65+0.01
UFCr 0.69+0.02
URV 0.75+£0.02
UFVV 0.87+£0.02

Tabla 5.24 Contenido de O (wt.%) de las mezclas analizadas.

Debe sefialarse que el contenido de O de estas mezclas, aunque elevado, es muy
inferior al de las mezclas obtenidas por molienda, (apartado 5.1.1.2), incluso en el caso
del material submicrométrico, lo que resulta indicativo de un mejor control de la
atmadsfera de molienda y/o de la minimizacién de los fenémenos de oxidacién durante el

secado por el empleo de atmdsfera protectora.

5.2.1.2. Andlisis térmico

En este apartado se presentan y analizan los resultados de termogravimetria y
calorimetria diferencial de barrido, realizados segun lo descrito en el apartado 4.2., con
objeto de estudiar las reacciones y transformaciones que se producen durante el
calentamiento en estas mezclas ultrafinas con aditivos, tanto en la composicion de

suministro, como en las desarrolladas con incorporacioén adicional de CrsC, y VC.
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Debe sefialarse, que soOlo se presentan los resultados de termogravimetria y DSC
correspondientes al ciclo de “sinterizacion”, realizado en capsula cerrada (con tapa),
siento éste precedido de un ciclo de “desparafinado” en capsula abierta, cuyos
resultados son similares a los obtenidos en la mezcla nanocristalina de molienda y en la

nanocristalina comercial (véase apartado 5.1.2.2).

Los registros de variacién de masa (TG) y velocidad de variacion de masa (dTG) de las
mezclas ultrafinas estudiadas se muestran en la Fig 5.88. Puede notarse como las
mezclas con aditivos presentan mayor pérdida de masa, resultado de la intensificacién
de las reacciones de reduccion carbotérmica de los Oxidos, a consecuencia del
incremento del contenido en O, tal y como revela el analisis quimico (Tabla 5.24). Este
efecto es mas marcado en la mezcla con adicion de VC (UFV), que registra una pérdida
de masa durante el calentamiento de un 1.95%, frente al 1.80% registrado en la mezcla
con la composicién de suministro (UF). En todos los casos las pérdidas de masa
registradas en estas mezclas ultrafinas son inferiores a las experimentadas por las
mezclas nanocristalinas analizadas en el apartado 5.1.2.2, debido a su menor contenido
en O, por el menor contenido en O del polvo en estado de suministro, y el menor
incremento durante el procesado previo a la sinterizacion, a consecuencia del mayor

tamafio de particula y del mejor control de la atmdsfera de molienda y secado.
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Fig 5.88 Variacién de masa (TG) y velocidad de variacion de masa (dTG) durante el ciclo de

sinterizacion, previo desparafinado, de las mezclas ultrafinas analizadas.

Los registros de velocidad de variacion de masa, revelan tres tramos de pérdida de
masa bien diferenciados, que se corresponden con los tres primeros picos endotérmicos
detectados en los registros de flujo térmico, mostrados en la Fig 5.89. No obstante, debe
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sefialarse que los registros de variacion de masa, muestran cierta continuidad, en
comparacion con lo obtenido en las mezclas nanocristalinas (apartado 5.1.2.2) y los
resultados de la literatura [Leitner 1997], lo que sugiere cierta superposicion de las

reacciones experimentadas.
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Fig 5.89 Flujo térmico (DSC) durante el ciclo de sinterizacién, previo desparafinado, de las

mezclas ultrafinas analizadas.

El primer tramo de pérdida de masa, asociado a la reduccion carbotérmica de las
impurezas oxidicas de la matriz, comienza sobre los 440 °C y se extiende hasta los 675-
685 °C, con un maximo en la velocidad de variacién de masa en torno los 625 °C, que
se corresponde con el primer pico endotérmico de los registros de DSC detectado sobre
los 630-640 °C, dependiendo del aditivo incorporado. La pérdida de masa asociada a la
reduccion de los 6xidos de Co, es de un 0.53 % en la mezcla UF, y aumenta
ligeramente en la composiciones con aditivos, especialmente en la mezcla UFV, que
registra una pérdida de masa de un 0.6%. Este efecto apunta a una mayor oxidacion de
la matriz en presencia de CrsC; y VC, lo que debe estar relacionado con la presencia de
O adsorbido en los aditivos, que contribuye a la oxidacién de la matriz durante la
molienda, y/o con la formacién de éxidos complejos, de Co y Cr/V. El caracter pasivante
de oxido de Cr, superior al de V, resultaria consistente con la mayor oxidaciéon de la

matriz en la mezcla con VC.

En estas mezclas puede advertirse un marcado desplazamiento a alta temperatura del
maximo y fin de la reduccion carbotérmica de los 6xidos de la matriz, en comparacién
con la mezcla nanocristalina comercial N25 (apartado 5.1.2.2), lo que resulta indicativo

del aumento de la estabilidad térmica de los mismos, en presencia de V y Cr, en
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consonancia con algunos resultados de la literatura [Araté 1998, Yiwen 2009]. Debe
mencionarse que la pérdida de masa registrada en este tramo de reduccion de los
O6xidos de Co en las mezclas ultrafinas es mayor que en la mezcla nanocristalina
comercial N25 (0.53-0.60 % frente a 0.45 %), lo que en ausencia de aditivos deberia
reflejarse en una mayor cinética de reaccion, al contener éstas C libre disponible
(0.2 wt.%), a diferencia de la mezcla nanocristalina, en la que el avance de las
reacciones de reduccién carbotérmica estd limitado por la difusion de C que se

encuentra formando parte del WC.

Debe sefialarse que no se aprecia desplazamiento de la temperatura de reduccion de
oxidos del ligante, al incorporar CrsC, y VC a la composicién de suministro, mezclas
UFCr y UFV, en consonancia con los resultados de Leitner et al. [Leitner 1997]. Esto
sugiere una mayor interaccion entre el Co y el Cr/V presentes en la composicion de
suministro, lo que induce a pensar que estos elementos, al menos en parte, no se
encuentran como carburos, sino en estado metalico o formando una solucién sélida de
Cr/V en el Co.

El segundo tramo de pérdida de masa, correspondiente a la reduccién carbotérmica de
los 6xidos de W, se detecta sobre los 800 °C y se extiende hasta los 900-925 °C, con un
méaximo en la velocidad de variacion de masa sobre los 865-875 °C, que se corresponde
con el segundo pico endotérmico de los registros de flujo térmico, detectado sobre los
880-890 °C, en funcion de los aditivos incorporados. La pérdida de masa experimentada
en este rango de temperatura, similar en las tres composiciones, es de
aproximadamente un 0.33%, inferior a la asociada a la reduccién de los 6xidos de la
matriz, lo que denota una escasa oxidacion del WC en estas mezclas, a diferencia de lo
observado en la mezcla nanocristalina comercial N25. Puede mencionarse que la
pérdida de masa asociada a la reduccion de los 6xidos de W en la mezcla N25
alcanzaba el 1.86%, casi 6 veces superior a la de las mezclas ultrafinas. Este
comportamiento podria asociarse a la diferencia en tamafio de particula del WC, pero el
desplazamiento a alta temperatura, del inicio y del maximo de la transformacion,
respecto a la mezcla N25 y a otros resultados bibliograficos [Leitner 1998, Allibert 2001],
sugiere, un aumento de la estabilidad de los 6xidos de W asociado al Cr y V presentes
en la composicion de suministro. Esto sugiere que son los aditivos de la composicién de
suministro, Cry V, los que reducen la oxidacion del WC, pero los éxidos que se forman,
son mas estables termodinamicamente, lo que dificulta su reduccion carbotérmica.
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Debe sefalarse que en las tres composiciones, entre los dos primeros tramos de
pérdida de masa detectados, la velocidad de variacion de masa no se reduce
totalmente, lo que apunta a la continuidad de las reacciones experimentadas, tal y como
se ha mencionado anteriormente. Con esta consideracion, el inicio de las reacciones de
reduccion carbotérmica de los 6xidos de W podria situarse sobre los 675-685 °C,
dependiendo de la composicion, por lo que las pérdidas de masa registradas en este
intervalo de temperatura, serian del 0.59% en la mezcla UF, y del 0.57% en las mezclas
UFCr y UFV, todavia mas de 3 veces menores que la registrada en la mezcla
nanocristalina N25. De hecho, puede observarse en los tres registros, un ligero aumento
de la velocidad de variacion de masa alrededor de los 750 °C, temperatura tipica de la
reduccion de los éxidos de W, pero la velocidad de variacion de masa es muy inferior a
la obtenida en el maximo registrado sobre los 865-875 °C. Esto parece indicativo de la
presencia de 6xidos de W sin interaccién con los aditivos Cr/V, aunque en muy baja

proporcion.

El dltimo tramo de pérdida de masa se corresponde con la reduccion carbotérmica de
los 6xidos de Cry V, que en las tres composiciones se detecta a partir de los 930 °C y
extiende hasta superados los 1130 °C en la mezcla UF, y hasta los 1140, 1150 °C en las
composiciones UFCr y UFV, respectivamente. La méxima velocidad de pérdida de
masa, se sitla sobre los 1040 °C en la mezcla UF, desplazandose hasta los
1055, 1075 °C, en las mezclas UFCr y UFV, respectivamente, lo que resulta consistente
con la bibliografia existente [Leitner 1997]. Estas reacciones de reduccion carbotérmica
de los 6xidos de Cry V se corresponden con el tercer pico endotérmico detectado en los
registros de flujo térmico, cuya forma resulta indicativa de un amplio rango de
temperatura de reaccién, dada la complejidad de la secuencia de reduccion de estos
Oxidos (CrO4-Cr,03-Cr, para el Cr y V205-VO2-V407-V509-V203-V para el V).

La pérdida de masa asociada a la reduccion de 6xidos de los aditivos, se sitla en torno
al 0.55% en la mezcla UF, y alcanza el 0.63 y el 0.60%, en las mezclas UFCr y UFV,
respectivamente. El desplazamiento de la temperatura de méaxima velocidad de pérdida
de masa y del final de las reacciones de reduccion de estos 6xidos, se debe, en el caso
de la mezcla con Cr3C,, UFCr, al mayor contenido de 6xidos de Cry a la menor cinética
de reaccion por haber menos C disponible, mientras que en la mezcla con adicion de
VC, UFV, a este argumento habria que afiadirle la mayor estabilidad de los 6xidos de V,
segun los diagramas de Ellingham.
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Puede advertirse, como aunque el final de la reduccion de los 6xidos de los aditivos se
sitla en las temperaturas indicadas, segun la sefial de velocidad de variacion masa, la
variacion de masa resulta significativa hasta los 1400 °C, por lo que no se puede
descartar que las reacciones de reduccién se prolonguen hasta esta temperatura, lo que
solo podria justificarse por un elevado déficit de C, o por alguna elemento/impureza que
aumentara la estabilidad de dichos 6xidos.

El dltimo aspecto a sefialar, seria la formacion de fase liquida, que se corresponde con
el dltimo pico endotérmico de los registros de flujo térmico. En la Tabla 5.25 se recogen,
para cada material, la temperatura de inicio de la fusion (Tinicio), Y €l méximo de la
transformacion (Tméaximo)-

Material Tinicio Tinaximo
UF 1321 1340
UFCr 1310 1333
UFV 1300 1325

Tabla 5.25 Temperatura de formacién del liquido eutéctico en las mezclas ultrafinas

analizadas, segun los registros de DSC.

Resulta evidente el efecto de la cantidad y tipo de aditivos en la temperatura eutéctica,
en consonancia con la literatura [Leitner 1997, Gille 2002]. En la mezcla con la
composicion de suministro UF el maximo de la transformacion (Tmaximo) S€ obtiene sobre
los 1341 °C, lo que supone una reduccion de la temperatura eutéctica de 25-34 °C
respecto a la sistema WC-12wt.%Co, segun datos bibliograficos (Tmaximo= 1365 °C
[Hewitt 2009a, Hewitt 2009b], Tmaximo= 1370 °C [Leitner 1997], Tmaximo= 1374 °C [Gille
2002]). Esta reduccién de la temperatura de fusion por efecto de los aditivos, es
consistente con los resultados de Leitner et al. [Leitner 1997] y Gille at al. [Gille 2002],
aunque la temperatura de fusion obtenida en la mezcla UF es ligeramente superior a la
encontrada por otros autores en composiciones similares (Tmax 1wt.%CrsC,/VC=1328 °C
[Leitner 1997, Gille 2002], Tmax 0.5wt.% CrsC»/0.2 wt.%VC =1322 °C [Yiwen 2009]).

Puede notarse, como el enriquecimiento en Cr3C,/VC también reduce la temperatura
eutéctica del sistema, especialmente el VC (UFV) que adelanta la temperatura de fusion
unos 15 °C respecto a la composicion de suministro (UF). Este mayor efecto del VC en
la reduccion de la temperatura eutéctica estd en consonancia con los resultados de
Gille et al. [Gille 2002]. Por el contrario, Leitner et al. [Leitner 1997] encontraron una
mayor reduccién de la temperatura eutéctica con la adicién de CrsC,, en consistencia

con los resultados de Frisk et al. [Frisk 2008] en sistemas con contenido de C no
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estequiométrico (WC-Co-MC-Graf./MsC). En este sentido, debe mencionarse que
apenas existe bibliografia al respecto, y los datos existentes estan referidos a grados
con tamafios muy alejados de los ultrafinos y nanocristalinos, que focalizan la

investigacion de metal duro en la actualidad.

5.2.1.3. Estudio dilatométrico

Los compactos utilizados para los ensayos dilatométricos, obtenidos por prensado
uniaxial a 200 MPa, como se explica en el apartado 4.4.6, presentan densidades en
verde (densidad geométrica) de alrededor del 50% de la densidad tedrica, tal como se
muestra en la Tabla 5.26. Debe comentarse que para el calculo de la densidad relativa
se ha utilizado la densidad tedrica de cada composicion (regla de las mezclas), a partir
del valor de densidad tedrica de la composicion de suministro dado por el fabricante
(14.19 g/cm®).

Densidad relativa

Material Densidad*(g/cm?) (%)

UF 7.10+0.01 50.04+0.07
UFCr 7.00+0.02 49.61+0.14
UFV 7.03+0.02 49.93+0.14
UFVV 6.96+0.02 49.80+0.14

*Densidad geométrica

Tabla 5.26 Densidad en verde de las mezclas ultrafinas analizadas.

Puede apreciarse como la incorporacion de aditivos reduce ligeramente la densidad
relativa de los compactos, lo que en parte puede estar relacionado con el incremento en
el contenido en O encontrado en estas composiciones. No obstante, el hecho de que
sea la mezcla con Cr3C», la que muestra menor densidad relativa, no siendo la de mayor
contenido en O, sugiere que la reducciéon de compresibilidad se debe principalmente al
tamafio de particula de los aditivos, casi un orden de magnitud mayor que el del WC y

superior en el caso del CrsCs.

La elevada densidad en verde de la mezcla UF (prelaiva=50.04%), proxima a la de la
mezcla submicrométrica de molienda M25 (prelaiva=50.14%) analizada en el apartado
5.1.2.1, sugiere un escaso efecto de los aditivos de origen (Cr y V) en la compresibilidad
de la mezcla. Puede mencionarse que la densidad en verde de la mezcla UF es superior
a la de la mezcla ultrafina de molienda M75 (prelaiva=48.47%), lo que estaria relacionado
con diferencias en las caracteristicas del polvo, tales como, grado de aglomeracion,

tamafio de la particulas compuestas, endurecimiento por deformacion del Co, etc.,
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aunque debe tenerse en cuenta el alto contenido en O de la mezcla M75, tres veces

superior al de la mezcla UF, que contribuiria a su baja densidad en verde.

En la Fig 5.90 se muestra la contraccion de las mezclas ultrafinas en funcion de la
temperatura, para un ciclo térmico hasta 1400 °C con un mantenimiento de 60 min, tal y
como se describe en el apartado 4.4.6. Como referencia se ha incluido la curva de

contraccion de la mezcla nanocristalina comercial N25 analizada en el apartado 5.1.2.1.
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Fig 5.90 Contraccion de las mezclas ultrafinas estudiadas junto con la mezcla nanocristalina

comercial (N25).

Llama la atencién el importante desplazamiento a alta temperatura de la contraccién de
las mezclas ultrafinas, en comparacion con la mezcla nanocristalina comercial N25, lo
que puede atribuirse al mayor tamafio de grano del polvo y al alto contenido de aditivos
en estas composiciones. Puede notarse como la adicién de CrsC,y VC a la composicion
de suministro UF, retarda la densificacién del sistema, pero el desplazamiento de las
curvas de contraccion es poco significativo en comparacion con el observado respecto a
la mezcla nanocristalina N25, lo que sugiere que el retardo de la contraccion observado
en estas mezclas estaria mas relacionado con caracteristicas especificas del polvo, que
con la cantidad de aditivos presentes. En este sentido, debe indicarse que aunque se
desconoce cémo estan incorporados el Cr y el V en la composicion de suministro, el
desplazamiento a alta temperatura de las reacciones de reduccion carbotérmica de los
Oxidos de Co y de W en toda la serie, respecto a composiciones similares [Gille 2001]
(apartado 5.2.1.2), sugiere una mayor interaccion del Cr/V con el Co y el WC, que
cuando se incorporan como carburos, CrsC,y VC, lo que podria justificar las importantes

diferencias en contraccion respecto a la mezcla nanocristalina. Otros factores, ademas
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de la variacion del tamafio de grano/particula del WC, que podrian contribuir en el
desplazamiento de la densificacion observado, seria, la alteracion superficial y de
energia interfacial de las particulas de WC, lo que seria consistente con la presencia
sobre las particulas de WC de 6xidos de mayor estabilidad que los de W, tal y como
sugieren los registros de TG y DSC, y/o la presencia de V y Cr en el Co, como particulas
dispersas o en solucion solida, lo que podria afectar a los fenémenos de difusion del Co.

La influencia en la densificacion del sistema WC-Co de las caracteristicas del ligante,
tanto las macroscopicas, tamafio de particula y dispersion en la mezcla, como las
microscopicas, tales como impurezas, tamafio de cristalito, microdeformacion interna,
densidad de dislocaciones, defectos de apilamiento y vacantes, ha sido constatado por
otros autores [Gille 2002, Zhao 2008]. En este aspecto, debe sefialarse que se ha
observado un importante adelantamiento y ensanchamiento de la reflexion principal del
fcc-Co en la mezcla ultrafina, respecto a la mezcla nanocristalina, lo que sugiere
importantes variaciones en el tamafio de cristalito y microdeformacion interna del
ligante, asi como un aumento del pardmetro de red, relacionado probablemente con la

disolucién del Cr/V y otras impurezas.

En la Fig 5.91 se comparan las reflexiones del Co de las mezclas ultrafina y

nanocristalina, en estado de suministro y tras la etapa de molienda.
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Fig 5.91 Detalle de la reflexion principal del fcc-Co en la mezcla ultrafina en comparacién con

la mezcla nanocristalina, antes y después de la molienda.

En la Tabla 5.27 se muestran los porcentajes de contraccion, durante el calentamiento y
durante la isoterma, de las composiciones analizadas, que reflejan claramente el efecto

de los aditivos en la reduccion de la densificacion en ambos estadios.
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Material Contracc_i(’)n durante el Contra_cci_(’)n durante el Campio dimensional
calentamiento, dl/lo (%) mantenimiento, dl/lo (%) final dl/lo(%)
UF -21.30 -1.54 -22.97
UFCr -20.74 -1.61 -22.47
UFV -20.05 -1.36 -21.52
UFVV -19.44 -1.10 -20.64

Tabla 5.27 Resultados de los ensayos dilatométricos de las mezclas ultrafinas.

La comparacién de la contraccién de la mezcla ultrafina con la composicién de
suministro UF, con la de la mezcla nanocristalina N25, revela una variacion de la
contraccion durante el calentamiento superior al 8% (21.30% en UF frente 23.29% en
N25), que se reduce hasta alrededor de un 5% en la contraccion final (22.97% en la
mezcla UF frente al 24.31 en la N25), resultado de la mayor densificacion de la mezcla
ultrafina durante la isoterma. Debe mencionarse la similitud en la contraccidn final y al
inicio de la isoterma de la mezcla UF con la mezcla submicrométrica M25 analizada en
el apartado 5.1.2.1 (21.19% de contraccion durante el calentamiento y 23.12% de
contraccion final), lo que denota la aproximacién de esta mezcla ultrafina en cuanto a

densificacion con grados mucho més groseros.

Si se analiza el efecto de los aditivos incorporados a la composicion de suministro,
puede observarse como aunque ambos, CrsC, y VC, reducen la contraccion durante el
calentamiento, el VC produce un efecto mas acusado, que se mantiene durante la
isoterma, ya en presencia de fase liquida. En este sentido debe sefialarse, que aunque
la reduccion de la cinética de densificacion a baja temperatura por efecto de los aditivos,
en hecho conocido, [Gille 2001], no hay estudios que cuantifiquen la variacion de
contraccion/densificacion en los diferentes estadios, calentamiento e isoterma, ni

estudios comparativos del efecto de ambos aditivos, CrsC,y VC.

Puede observarse como en la mezcla UFV la contraccion durante el calentamiento es
de un 20.05%, casi un 6% menor que en la mezcla UF, y la contraccion final se sitda en
un 21.52%, lo que supone una reduccion respecto a la mezcla UF superior al 6%, frente
al 2% registrado en la composicion con CrsC,, UFCr. Ademas, puede notarse, como al
aumentar el contenido en VC de la composicién se acentla la reduccion de la
contraccion final del sistema, registrandose para la mezcla UFVV una contraccién final
mas de un 10% menor que la de la composiciéon de suministro UF. Estos resultados,
teniendo en cuenta la densidad en verde de las mezclas, sugieren una reduccién
significativa de la densidad final de los sinterizados de las composiciones con VC, en

detrimento de la calidad del material.
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Las curvas de velocidad de contracciéon de estas mezclas ultrafinas, mostradas en la
Fig 5.92, reflejan las importantes diferencias en cinética de contraccion durante el
calentamiento respecto a la mezcla nanocristalina N25.
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Fig 5.92 Velocidad de contraccion de las mezclas ultrafinas estudiadas junto con la mezcla

nanocristalino comercial (N25).

En este aspecto, puede sefalarse que los registros de velocidad de contraccion se
aproximan mas a los obtenidos en la mezcla submicrométrica M25, y a otros reportados
en la literatura en grados submicrométricos [Araté 1998, Gille 2001], tanto en la
continuidad del proceso de densificacion como en los rangos de temperatura de los
diferentes estadios. Puede apreciarse como la contraccibn en estas mezclas no
comienza hasta los 800 °C aproximadamente, cuando se inicia el primer estadio de
densificacion, caracterizado por una muy baja velocidad de contraccidon. Hasta
superados los 1100 °C, no se detecta un aumento de la velocidad de contraccion, lo que
supone una desviacién de mas de 50 °C respecto a otros grados ultrafinos reportados
en la literatura [Maheshwari 2007]. Este retardo de la contraccion desplaza la region de
méxima velocidad de contraccion en fase sélida, hasta los 1150-1190 °C, en funcion de
la composicién, lo que representa un desplazamiento de mas de 150 °C respecto a la
mezcla nanocristalina, N25. Este desplazamiento a alta temperatura de la region de
contraccion rapida justifica las elevadas velocidades de contraccién en fase sélida
registradas, con maximas mas de 3 veces superiores a la de la mezcla nanocristalina,
N25.

La comparaciéon de las curvas de velocidad de contraccion de las composiciones

ultrafinas analizadas revela diferencias, aunque mucho menos significativas que las
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obtenidas en comparacion con la mezcla nanocristalina, tal y como se muestra en la
Tabla 5.28, donde se recogen los datos mas representativos de los registros de

velocidad de contraccion de las cuatro composiciones estudiadas.

Rangode T

de maxima Maxima T de maxima Maxima
T de Inicio . velocidad de velocidad de velocidad de
. velocidad de - - -
Material de la i contraccion en contraccion contraccion en
i contraccion e e
contraccién en fase fase soyda en fase fase Ilqtlnda
ot Y .t
solida (°C) (min™) liquida (°C) (min™)
UF 800 1155-1300 -0.0250 1350 -0.0069
UFCr 800 1150-1330 -0.0185 1343 -0.0051
URV 800 1180-1300 -0.0294 1338 -0.0078
UFVV 800 1190-1300 -0.0297 1334 -0.0083

Tabla 5.28 Resultados de rapidez de contraccién de las mezclas ultrafinas.

Puede remarcarse como en las composiciones enriquecidas con VC, UFV y UFVV, se
produce un desplazamiento y estrechamiento de la regién de contraccion rapida,
mientras que en la enriquecida con CrsC,, UFCr, solo se aprecia una reduccién de la
cinética de contraccion a partir de los 1200 °C, y un ligero desplazamiento de la
temperatura de méxima de velocidad de contraccién en fase soélida (1266 °C en UFCr
frente a 1252 °C en UF). Puede observarse, como aunque la temperatura de maxima
velocidad de contraccion en fase sélida de la mezcla UFCr (1266 °C) es proxima a la
obtenida en la composicién equivalente con VC, UFV (1275 °C), la velocidad méaxima de

contraccion es mucho menor, dada la mayor densificacién de esta mezcla.

El segundo méximo de velocidad de contraccién, asociado a la formacion del liquido
eutéctico, se detecta entre los 1334 y los 1350 °C, segun la composicion, tal y como se
muestra en la Tabla 5.28, en consonancia con la temperatura eutéctica de cada
composicion, de acuerdo a los registros de DSC. Este maximo de velocidad de
contraccion asociado a la formacion del liquido eutéctico es mayor en las composiciones
enriquecidas con VC, UFV y UFVV, lo que denotaria una mayor contribucion de la fase
liquida en la contraccién, dada la menor densificacién de estas mezclas. No obstante, la
forma del pico y la temperatura de inicio de esta Ultima aceleracion de la contraccion en
estas composiciones, algo inferior al inicio de la transformacion eutéctica segun los
registros del DSC, sugiere una Ultima etapa de contraccion en estado soélido
coincidiendo con la formacion del liquido. Puede notarse, como la intensidad del pico
asociado a la fase liquida en la mezcla UF es mucho menor que en la mezcla

nanocristalina N25, lo que, dada la reduccion de la cantidad de liquido por la formacion
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de fase n en ésta Ultima, también debe estar relacionado, con la contribucién de una
Ultima aceleracion de la contraccion en estado sélido en la mezcla N25, tal y como se

sefiala en el apartado 5.1.2.1.

Por dltimo, merece mencién los bajos porcentajes de contraccion en fase sélida de las
mezclas ultrafinas, como resultado del retardo de la densificacion, y del adelantamiento
de la temperatura eutéctica. En este sentido, puede sefialarse que la contraccion en
fase soélida de la mezcla UF apenas representa el 87.5% de la contraccion total, en
contraste con el 91% alcanzado en la mezcla nanocristalina N25. El mismo efecto se
aprecia en las composiciones con aditivos, siendo mas acusado en las mezclas con VC,
en las que la contraccion en fase solida se reduce hasta alrededor del 85% de la
contraccion final.

5.2.1.4. Densificacion y analisis microestructural en sinterizacion en

vacio

En este apartado se describe y analiza el comportamiento durante la sinterizacion en
vacio de las mezclas ultrafinas estudiadas, analizando el efecto de la temperatura y del
tiempo sinterizacion en la evolucién de la densidad y porosidad, fases cristalinas, y

tamafo de grano de los carburos, segun lo descrito en el desarrollo experimental.

En las Tabla 5.29 y Tabla 5.30 se muestran los valores de densidad y porosidad de los
sinterizados de las mezclas ultrafinas, en funcién de la temperatura de sinterizacion,
para una isoterma de mantenimiento de 60 min, y en funcién del tiempo de sinterizacion
a 1400 °C.

Puede notarse como la menor temperatura de sinterizacion empleada, 1250 °C, se
encuentra en el intervalo de maxima velocidad contraccién en fase sélida en todas

composiciones, segun los resultados dilatométricos.

Llama la atencion los bajos valores de densidad obtenidos en todas las composiciones,
incluso a alta temperatura, 1400 °C, donde se alcanzan densidades relativas maximas
en torno al 98% de la densidad tedrica, lejos de la casi completa densificacién lograda
en las mezclas submicrométricas, ultrafinas y nanocristalinas analizadas en el apartado
5.1.2.3. En este aspecto, puede mencionarse que los valores de densidad obtenidos
para la composicion UF son similares a los publicados por Ou et al. [Ou 2011] en
mezclas ultrafinas WC-10Co0-0.45Cr3C,-0.25VC.

313



Resultados y discusion

Temperatura de

) e Densidad Densidad relativa  Porosidad  Porosidad**
Material sinterizacién

C) (glem®) (%) aparente* (%)

UF 12.05 84.92 - 13.86
UFCr 11.95 84.66 - 14.21
UFV 1250 11.56 82.05 - 16.89
UFVV 11.09 79.35 - 20.39

UF 13.33 93.95 >A08 B04 4.48
UFCr 1300 13.23 93.80 >A08 B04 4.78
UFV 13.12 93.17 >A08 B04 5.22
UFVV 13.01 93.08 >A08 B04 5.95

UF 13.84 97.57 A08 B02 0.59
UFCr 1350 13.74 97.37 A08 B02 0.91
UFV 13.67 97.04 A08 B02 1.21
UFVV 13.60 97.27 >A08 B02 1.77

UF 13.88 97.85 A06 B0O2 0.33
UFCr 1400 13.80 97.78 A08 B02 0.52
UFV 13.76 97.73 A08 B02 0.70
UFVV 13.74 98.27 A08 B02 1.08

* SO 4505,** Andlisis de imagen (Imagen ProPlus software)
Tabla 5.29 Densidad y porosidad de los sinterizados de las mezclas ultrafinas consolidados

en vacio a diferentes temperaturas de sinterizacién, con un mantenimiento de 60 min.

Estos valores de densidad son consistentes con los altos niveles de porosidad aparente
de los sinterizados mas densos, muy superiores a los aceptables, segun los criterios
industriales (A02, B02). En este aspecto, debe indicarse que aunque la porosidad tipo B
(poros entre 10 y 25 um) se reduce por debajo del 0.02 vol.% (B02), en todas las
composiciones sinterizadas en fase liquida, a 1350 °C con isoterma de 60 min y a
1400 °C con mas 30 min de mantenimiento, la porosidad tipo A (poros menores de
10 um) se mantiene por encima del 0.6 vol.% (A06-A08) en todos los sinterizados,

incluso en los obtenidos a 1400 °C con una isoterma de 60 min.

Esto contrasta con los bajos niveles de porosidad logrados por Carroll et al. [Carroll

1999] en grados ultrafinos de composicion similar.
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Material s-il;isenr]iggc?gn Densidaad Densidad relativa  Porosidad ~ Porosidad**
(min) (g/cm”) (%) aparente* (%)
UF 13.83 97.49 A08 B02 0.72
UFCr 13.72 97.21 A08 B02 1.08
UFV ! 13.65 96.95 A08 B04 1.31
UFVV 13.47 96.33 >A08 BO4 2.36
UF 13.87 97.73 A08 B02 0.56
UFCr 15 13.75 97.47 A08 B02 0.81
UFV 13.70 97.29 A08 B04 0.98
UFVV 13.60 97.30 >A08 B04 1.49
UF 13.88 97.84 A06 B0O2 0.34
UFCr 13.78 97.70 A08 B02 0.58
UFV 30 13.74 97.58 A08 B02 0.78
UFVV 13.67 97.74 A08 B02 1.22
UF 13.88 97.85 A06 B0O2 0.33
UFCr 13.80 97.78 A08 B02 0.52
UFV 60 13.76 97.73 A08 B02 0.70
UFVV 13.74 98.27 A08 B02 1.08

*ISO 4505,* Analisis de imagen (Imagen ProPlus software)
Tabla 5.30 Densidad y porosidad de los sinterizados de las mezclas ultrafinas consolidados

en vacio a 1400 °C, con diferentes tiempos de sinterizacién.

Las imagenes de microscopia Optica de los sinterizados obtenidos a 1400 °C durante 60
min se muestran en la Fig 5.93, donde puede observarse la importante porosidad
residual existente, mas abundante en las mezclas enriquecidas en CrsC, y VC,
especialmente en la composicion UFVV, en la que se ha medido una porosidad del
1.08%, frente al 0.33% de la composicion UF.

Puede apreciarse, como en los sinterizados de las composiciones con aditivos,
especialmente con VC, a la fina porosidad residual presente en los sinterizados en la
composicion de suministro UF se afiade una fraccién de poros de mayor tamafo, que
aumentan en tamafio y cantidad al aumentar el contenido de aditivo. Llama la atencion
la alta densidad relativa de la composicién UFVV sinterizada a 1400 °C durante 60 min,
superior a la del resto de composiciones, a pesar de su mayor porosidad, lo que debe

estar relacionado con la formacion de fases secundarias.

Debe sefialarse que en todos los ciclos de sinterizacion, es la composicion UFVV la que
presenta mayor porosidad, seguida de la UFV, UFCr y UF, lo que pone de manifiesto, la

influencia del tipo y cantidad de aditivo en la densificacion de los sinterizados, de
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acuerdo con los resultados dilatométricos. Puede notarse, como las diferencias entre las
composiciones estudiadas, tanto en densidad y como en porosidad, se acentdan a
medida que se reduce la temperatura, como resultado del mayor efecto de los aditivos
en la reduccién de la cinética de densificacion a baja temperatura.

c) d)
Fig 5.93 Imégenes de MO de los sinterizados de mezclas ultrafinas obtenidos a 1400 °C
durante 60 min: a) UF, b) UFCr, ¢) UFV, d) UFVV.

Si se comparan ambos aditivos, CrsC,y VC, resulta evidente el mayor efecto del VC en
la reduccion de la densificacion, especialmente en fase sélida, donde se registran
variaciones maximas de densidad relativa de los sinterizados de la composicion UFV
respecto a sus homélogos de la composicién UF, de hasta un 3% (para una temperatura
de sinterizacion de 1250 °C con 60 min de mantenimiento), frente al 0.3% obtenido en la
composicién con CrsC,, UFCr.

Puede destacarse la baja densificacion obtenida a 1250 °C, donde la méaxima densidad
relativa lograda, correspondiente a la composicion UF, no supera el 85% de la densidad
tedrica, frente al 94% alcanzado en la mezcla nanocristalina N25, y al 92 y 90%
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obtenido en las mezclas ultrafina M75 y submicrométrica M25, respectivamente. Estos
bajos niveles de densidad, teniendo en cuenta la elevada velocidad de contraccion de
las mezclas ultrafinas a esta temperatura, segln las dilatometrias, sugieren una
importante reduccion de la cinética de densificacion durante la isoterma a esta
temperatura. Esto debe estar relacionado con la limitacion de los fenémenos de
solucion-reprecipitacion por efecto de los aditivos, en consistencia con la reduccién de
densidad en las composiciones enriquecidas con CrzC, y VC. En este aspecto, la
ralentizacion de los procesos difusivos durante la isoterma, unido a la reduccion de la
solubilidad del W y C en el Co por su alto contenido en Cry V, justificarian la limitacion
de la disolucién del WC en el Co, y con ello de la densificacion del sistema.

Especialmente notorio es el aumento de densidad obtenido al aumentar la temperatura
de sinterizacion a 1300 °C, indicativo de la activacion de los fendbmenos de disolucion
del WC en el Co por el aumento de la solubilidad de W y C. Puede apreciarse, como se
alcanzan valores de densidad relativa de entre el 93 y el 94% de la densidad tedrica,
segun la composicion, lo que reduce la variacion de densidad respecto a las mezclas
ultrafina y nanocristalina sin aditivos (M75 y N25), hasta maximos de un 3-4%,
dependiendo de la composicion. Debe indicarse, que esta variacion de densificacion de
las mezclas ultrafinas respecto a las mezclas sin aditivos, M75 y N25, seria menor,
atendiendo a la porosidad de los sinterizados (méas representativo del grado de
densificacion teniendo en cuenta la abundancia de fase n y " en los sinterizados), que
revela diferencias maximas respecto a la mezcla nanocristalina N25 de entre un 1.5 y un
3%, dependiendo de la composicidon. No obstante, debe sefalarse que los valores de
densidad logrados a 1300 °C estan bastante alejados de las maximas densidades
relativas alcanzadas en grados nanocristalinos (97-98%) [Porat 1996b, Bartha 2000,
Maheshwari 2007], debido el mayor tamafio de particula del polvo y al alto contenido en

aditivos en las composiciones analizadas.

La evolucion de la porosidad de los sinterizados de la mezcla UF, con la temperatura de
sinterizacion (para una isoterma de 60 min) se muestra en la Fig 5.94, donde puede
apreciarse, ademas de la importante reduccion de porosidad obtenida al aumentar la
temperatura de 1250 a 1300 °C (de mas de un 9%), la escasa variacion de la porosidad
lograda al aumentar la temperatura de sinterizacion, en fase liquida, entre 1350 y
1400 °C (<0.3%), a pesar de que la densidad alcanzada no se aproxima a la

densificacion completa. Un comportamiento similar puede observarse en el resto de
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composiciones analizadas, en las que se registran diferencias de porosidad entre los
sinterizados obtenidos a 1350 °C y 1400 °C, de entre un 0.4 y un 0.7%.

c) d)
Fig 5.94 Evolucién de la porosidad de composicion UF con la temperatura de sinterizacion,
para unaisotermade 60 min: a) 1250 °C, b) 1300 °C, c¢) 1350 °C, d) 1400 °C.

Si se analiza el efecto del tiempo de sinterizacién a 1400 °C, merece mencion las
elevadas densidades alcanzadas tras 1 min de exposicion, de hasta el 97.5% de la
densidad tedrica, en contraste con la escasa densificacion de estas mezclas en fase
s6lida, y las bajas densidades maximas logradas.

Esta elevada densificacion practicamente al inicio de la isoterma, resulta indicativa de
una elevada cinética de densificacion en fase liquida, por la activacion de los
mecanismos de disolucion-reprecipitacion, debido el aumento de la solubilidad de Wy C
en el Co liquido. Esto, unido a la importante reduccion de la temperatura eutéctica del
sistema por efecto de los aditivos, segun los registros de DSC y dilatometria, justificaria
los niveles de densificacién alcanzados. En este aspecto, puede sefialarse que la
densidad relativa de los sinterizados de la mezcla con la composicién de suministro, UF,
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(97.5%) es muy superior a la obtenida en los sinterizados equivalentes (sinterizacion a
1400 °C durante 1 min ) de la mezcla nanocristalina N25 (94.9%), lo que puede
atribuirse al desplazamiento en la formacién del liquido eutéctico en la mezclas N25
(1373 °C en N25 frente a 1338 °C en UF) y la reduccién en la cantidad de liquido

disponible en la mezcla N25, por la importante formacién de fase n.

En la Fig 5.95 se muestran las imagenes de microscopia Optica de los sinterizados
obtenidos a 1400 °C con tiempos de permanencia de 1 y 30 min, donde puede
observarse la mayor porosidad de las composiciones con aditivos, mas marcada en el
ciclo de sinterizacion de 1 min, debido al menor tiempo de actuacion de la fase liquida
para compensar las diferencias de densificacion durante el calentamiento en fase sélida.
En este aspecto, debe sefialarse que las variaciones de porosidad de las mezclas con
aditivos respecto a la composicién de suministro UF, son mucho menores que las
obtenidas en las sinterizaciones a baja temperatura, con diferencias inferiores al 0.4%
en la mezclas UFCr, y proximas al 0.6% y 1.6% en las mezclas UFV y UFVV,
respectivamente.
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) h)
Fig 5.95 Evolucién de la porosidad en los sinterizados de mezclas ultrafinas a 1400 °C: a) UF
1 min, b) UF 30 min, ¢) UFCr 1 min, d) UFCr 30 min, e) UFV 1 min, f) UFV 30 min, g) UFVV
1min, h) UFVV 30 min.

Resulta evidente la reduccidon de porosidad obtenida al prolongar el tiempo de
permanencia a 30 min, mas marcada en las composiciones con VC, por la menor
densidad alcanzada tras 1 min de sinterizacion. En este sentido, puede sefialarse que
mientras en la composicion UF la diferencia de porosidad de los sinterizados obtenidos
con 1 y 30 min de permanencia, apenas es de un 0.3%, en la composicion UFVV,
supera el 1.4 %. Ademas, puede apreciarse, como al aumentar la densidad, se reduce
notablemente la porosidad de mayor tamafo, en cantidad y tamafio de los poros,
mientras que se observa un menor efecto en la porosidad mas fina.

Después de los 30 min de isoterma, parece alcanzarse un estado cuasi-estacionario en
cuanto a densificacion, tal como evidencia la escasa variacion de densidad y porosidad
obtenida al aumentar el tiempo de permanencia, lo que resulta llamativo, dadas las
bajas densidades relativas alcanzadas. La similitud de las imagenes de microscopia
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optica de los sinterizados obtenidos con 30 y 60 min de sinterizacion (Fig 5.94 y
Fig 5.95), pone en evidencia la escasa evolucion de la porosidad con el tiempo de
sinterizacion, a partir de los 30 min de isoterma.

Este comportamiento, es decir, el escasa reduccion de porosidad lograda con el
aumento del tiempo y la temperatura de sinterizacion, a pesar de baja densificacion
alcanzada (inferior al 98%), resulta indicativa de la dificultad del sistema para eliminar la
porosidad residual, lo que podria estar relacionado con una alta presion del gas en los
poros, resultado de las reacciones de reduccion de 6xidos a alta temperatura, cuando ya
es dificil su eliminacion por el avance de la densificacion. Otros factores, como la
limitacion de la disolucién del W y C en la fase liquida por efecto de los aditivos
[Fang 2005, Fang 2009], también dificultarian la eliminacién de los poros, al ser éste un
factor esencial en el avance del liquido a través de las uniones sélido-sélido, tras la
formacion del esqueleto rigido de carburos.

Esta baja densificacién lograda en estas composiciones, ponen de manifiesto la
necesidad de emplear presion isostatica tras sinterizacion en vacio (sinter-HIP) para
eliminar la importante porosidad residual (superior al 2%, segun los valores de densidad
relativa), de acuerdo a los requerimientos industriales. Otra alternativa, para solucionar
esta problematica, es el empleo de técnicas de sinterizacion asistidas por presion,

aspecto que se trata en apartados posteriores.

Respecto al desarrollo microestructural en vacio de estas composiciones, el primer
aspecto a destacar es la formacion de fase n en todos los sinterizados de las mezclas
con adicion de CrsC; y VC, especialmente en la composicion UFVV, tal y como se
observa en la Fig 5.96, donde se muestran las micrografias de los sinterizados
obtenidos a 1350 °C durante 60 min. En este sentido, debe indicarse que esta formacion
de fases secundarias en las composiciones con aditivos también contribuiria a la

reduccion de la densificacion obtenida, al reducirse el contenido de Co libre.

Puede observarse la reduccion del tamafio de grano obtenida con la incorporacion de
inhibidores a la composicion de suministro, mas marcada en el caso del VC, que
produce un mayor control del crecimiento de grano continuo y discontinuo. Esto
contrasta con las observaciones de Zhang et al. [Zhang 2012] que evidencian una
mayor homogeneidad microestructural en las composiciones dopadas con CrzC,. En

estos sinterizados se ha medido un tamafio de grano promedio del WC inferior a los
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260 nm en la composicién UFV, frente a los 325 y 304 nm, de las composiciones UF y

UFCr, respectivamente.

S5um

5um

d)
Fig 5.96 Micrografias SEM de los sinterizados de mezclas ultrafinas obtenidos a 1350 °C 60
min: a) UF, b) UFCr, ¢) UFV, d) UFVV.

Llama la atencion, el tamafio de grano promedio obtenido en la composicion UFVV, de
unos 273 nm, ligeramente superior al de los sinterizados de mezcla con menor
contenido de VC, UFV, lo que denota un menor efecto inhibidor, debido probablemente,

a la retencion de parte del aditivo en la fase n formada.

En la composicidon con CrsC, puede observarse un importante nimero de granos con
tamafio muy superior al promedio, indicativo de un escaso control del crecimiento
anomalo. Debe sefialarse que, pese a que la temperatura de sinterizacion es superior a
la temperatura eutéctica de todas las composiciones, en la composicion UF la cantidad
de liquido formado debe ser muy inferior a la del resto de composiciones, dada la
heterogeneidad en la distribucion de Co, tipica de sinterizaciéon en fase sélida, lo que
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implicaria una menor cinética de crecimiento de grano. Esto justificaria el mayor

crecimiento anémalo de la composicion con CrsC,, UFCr.

En cualquier caso, aunque las diferencias en crecimiento discontinuo de las
composiciones UF y UFCr, pueden justificarse por las diferencias en la cantidad de fase
liquida, dada la variacion de temperatura eutéctica de ambas composiciones, lo que
queda en evidencia es la necesidad de aumentar el contenido en VC de la composicién
de suministro para controlar el crecimiento andmalo. Esta escasa inhibicion del
crecimiento discontinuo por el CrsC, es consistente con la literatura [Morton 2005,
Adorjan 2006], pero el elevado requerimiento de VC, dado su contenido en la
composicion de suministro, superior al 0.4 wt.%, y la baja temperatura de sinterizacion,
contrasta con resultados de otros autores [Carroll 1999].

Al aumentar la temperatura a 1400 °C, desaparecen las segregaciones de Co en la
composicion UF, resultado de la mayor formacion de fase liquida, lo que lleva asociado
un importante crecimiento de grano, tal y como se observa en la Fig 5.97.

En este material, UF, se ha medido un tamafio de grano promedio del WC préximo a los
370 nm, lo que representa un incremento del tamafio de grano respecto a los
sinterizados obtenidos a 1350 °C, de casi un 14%. Como resultado del acusado
crecimiento de grano de la composicion UF a esta temperatura, por la intensificacién de
los fendmenos de disolucion-reprecipitacion en presencia de liquido, aumentan las
diferencias de tamafio de grano respecto a las composiciones con incorporacion
adicional de inhibidores.

5um
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Fig 5.97 Micrografias SEM de los sinterizados de mezclas ultrafinas obtenidos a 1400 °C 60
min: a) UF, b) UFCr, ¢) UFV, d) UFVV.

Puede apreciarse, al igual que a 1350 °C, como aunque la adiccion de CrsC; reduce el
crecimiento de grano, su efecto inhibidor es muy inferior al del VC, tanto en el
crecimiento continuo como en el discontinuo. No obstante, puede apreciarse en la
composicion UFCr una importante reduccién de la proporcion y tamafio de los granos
con crecimiento anémalo respecto a la composicion de suministro, a diferencia de lo
observado a 1350 °C. Respecto al crecimiento continuo, puede sefialarse, que el
tamafio de grano promedio obtenido en los sinterizados de la composicién UFCr alcanza
los 330 nm, lo que supone una reduccién del tamafio de grano respecto a la
composicion UF de alrededor de un 10%, mientras que en los sinterizados de la
composicion UFV se preserva un tamafio de grano promedio de unos 270 nm, lo que
representa una reduccion de tamafios respecto a la composicion de suministro UF

proxima al 27%.

En los sinterizados de la composicion UFVV se ha medido un tamafio de grano
promedio en torno a los 290 nm, mas de un 7% mayor que el obtenido en la
composicion UFV. Este mayor tamafio de grano de la composicion UFVV, parece estar
relacionado con la disolucion de los granos mas finos, que reducen su proporcion
respecto a la composicion con UFV. En este aspecto, debe sefialarse que aunque la
solubilidad del WC en el ligante se reduce al reducirse el contenido en C, a muy baja
relacién C/W, el ligante admite mayor contenido de W, lo que favoreceria los fenémenos
de disolucion [Lavergne 2002, Bounhoure 2009]. Asi, el mayor crecimiento de grano de
la composicion UFVV puede atribuirse a dos factores, al menor contenido en VC
disponible para limitar o bloguear los fenémenos de disolucion-reprecipitacion, al estar
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combinado en las fases secundarias, y, a la mayor disolucion de carburos primarios al
aumentar la solubilidad del W en el ligante con déficit de C.

En la Fig 5.98 se muestran los tamafios de grano promedio del WC en los sinterizados
de las mezclas ultrafinas analizadas en funcién de la temperatura de sinterizacién, para

una isoterma de mantenimiento de 60 min.
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Fig 5.98 Efecto de la temperatura de sinterizacion en el tamafio de grano promedio del WC

de los sinterizados de mezclas ultrafinas, para unaisoterma de mantenimiento de 60 min.

Puede notarse, como para todas las temperaturas analizadas, se obtiene un menor
crecimiento de grano en las composiciones con incorporacion adicional de inhibidores,
especialmente con VC, que muestra un mayor efecto inhibidor en todo el rango de
temperaturas analizado. En este aspecto, puede sefialarse, que la reduccién de tamafio
de grano del WC en los sinterizados de la composicion con 0.5 wt.% VC,UFV, respecto
a los de la composicién de suministro, UF, se sitlan en torno al 20-21% hasta los
1350 °C, y aumenta hasta el 27% a los 1400 °C, mientras que en la composicion con
0.5 wt.%Cr3C,, UFCr, la reduccién de tamafio de grano se mantiene alrededor del 6-7%,
hasta los 1350 °C, y apenas supera el 10% a los 1400 °C.

Asi, las diferencias en tamafio de grano de los sinterizados de ambas composiciones,
UFCr y UFV, se mantienen alrededor del 15% hasta los 1350 °C, y superan el 18% a
1400 °C, lo que denota una reduccién de la accién inhibidora del Cr3C; respecto al VC a
partir de los 1350 °C, en consonancia con los resultados de Adorjan et al.
[Adorjan 2006].
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Por otro lado, llama la atencién los elevados tamafios de grano de los sinterizados
obtenidos a 1250 °C, y la escasa variacion respecto a sus homoélogos sinterizados a
1300 °C, inferior al 2% en todas las composiciones, lo que contrasta con la importante
variacion de densidad relativa obtenida con este incremento de temperatura, entre el 9%
y 15%, segun la composicion, lo que indicaria, un mayor efecto de los aditivos en la
limitacion de la densificacion que en la propia inhibicién del crecimiento del grano, por
debajo de los 1300 °C.

Por encima de esta temperatura, 1300 °C, se aprecia un mayor crecimiento grano en
todas las composiciones, resultado de la intensificacion de los mecanismos de
disolucién-reprecipitacion, debido al aumento de solubilidad del WC en el Co [Allibert
2001]. Esta aceleracion del crecimiento del grano aumenta tras la formacion del liquido
eutéctico, al aumentar la solubilidad del WC en la fase liquida [Cha 2003]. Puede
notarse como mientras en la composicién UFV, el mayor incremento del tamafio de
grano de los sinterizados se produce entre los 1300 y los 1350 °C, donde se registran
variaciones del tamafio de grano promedio superiores al 6%, en las composiciones UF y
UFCr, los incrementos de tamafio de grano promedio en este intervalo de temperatura,
se sitdan en el 4 y 5% respectivamente, y es entre los 1350 y los 1400 °C donde se
registra la mayor variacion del tamafio de grano, de hasta un 14% en el material UF y
proxima al 9% en el UFCr, frente al 4% de la composicion UFV. Estas diferencias
pueden atribuirse a la variacion en la temperatura de fusion completa del ligante, que se
corresponde con el final del pico endotérmico de la sefial de flujo térmico [Allibert 2001],
y se sitla, segun los registros del DSC, sobre los 1356 °C y 1352 °C en las
composiciones UF y UFCr, respectivamente, mientras que en la composicion UFV se

completa sobre los 1345 °C.

En las Fig 5.99 y Fig 5.100 se muestran las micrografias de los sinterizados obtenidos a

1400 °C, con tiempos de permanencia de 1 y 30 min, respectivamente.

El primer aspecto a destacar es la mayor formacion de fases secundarias en los
sinterizados obtenidos con 1 min de isoterma. Este efecto es especialmente notorio en
las composiciones UFCr y UFV, en las que puede observarse una importante reduccion
de la proporcién de estas fases al aumentar el tiempo de permanencia a 30 min, lo que

sugiere que, al menos en parte, se trata de fases transitorias.
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5um 5um

5pm
c) d)
Fig 5.99 Micrografias SEM de los sinterizados de mezclas ultrafinas obtenidos a 1400 °C 1
min: a) UF, b) UFCr, ¢) UFV, d) UFV.

S5um

Las microestructuras de los sinterizados obtenidos con 1 min de mantenimiento, ponen
de manifiesto el importante crecimiento de grano experimentado durante el
calentamiento, a pesar del alto contenido de aditivos inhibidores de las composiciones
estudiadas, aunque puede apreciarse el mayor efecto del VC en la inhibicion del
crecimiento de grano del WC durante este estadio.

Puede sefialarse, que mientras el tamafio de grano promedio de los sinterizados de la
composicion UF, obtenidos con 1 min de permanencia, se aproxima a los 300 nm, lo
gue supone un incremento del tamafio de grano respecto al polvo de partida de un
138%, en la composicion enriquecida en VC, UFV, se preserva un tamafio de grano
promedio de unos 235 nm, lo que reduce el crecimiento de grano durante el
calentamiento a un 88%.
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Fig 5.100 Micrografias SEM de los sinterizados de mezclas ultrafinas obtenidos a 1400 °C 30
min: a) UF, b) UFCr, c) UFV, d) UFVV.

La adicién de Cr3C,, composicion UFCr, también reduce el crecimiento de grano inicial,
pero su efecto es mucho menor que el VC. Asi, puede indicarse, que mientras en los
sinterizados de la composicion UFV, obtenidos a 1400 °C durante 1 min, se consigue
una reduccion del tamafio de grano promedio respecto a la composicién UF superior al
21%, la reduccion del tamafio de grano promedio lograda en la composicion UFCr
apenas alcanza el 9%.

En los sinterizados homdlogos de la composicion UFVV, se ha obtenido un tamafio de
grano promedio un 4% mayor que en los de la composicion UFV, por lo que, aunque se
mantiene la tendencia observada en las sinterizaciones de 60 min, se reducen las
diferencias entre ambas composiciones, lo que puede atribuirse a la elevada proporcion
de fases secundarias de la composicion UFV.
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La comparacion de las micrografias de los sinterizados obtenidos con 1 y 30 min de
permanencia, Fig 5.99 y Fig 5.100, evidencia una elevada cinética de crecimiento de
grano durante la isoterma en la composicién de suministro, UF, que alcanza un tamafio
de grano promedio, tras 30 min sinterizacion, proximo a los 350 nm, lo que representa
un incremento del tamafio de grano promedio respecto a los sinterizados obtenidos tras

1 min de permanencia, de mas de un 16%.

Puede observarse un mayor efecto de los aditivos en los sinterizados obtenidos tras
30 min de permanencia, lo que resulta indicativo del aumento de su accion inhibidora
durante la isoterma, a pesar del menor tamafio de grano al inicio de este estadio. Puede
apreciarse, como es la composicion UFV la que muestra una microestructura mas fina 'y
con menor crecimiento anémalo, con un tamafio de grano promedio de 256 nm, lo que
supone una reduccién del tamafio de grano respecto a la composicion de suministro,
UF, superior al 26%.

En la Fig 5.101 se muestra la evolucion del tamafio de grano promedio del WC con el
tiempo de sinterizacion, a 1400 °C, para las composiciones analizadas.

400 A

300 1 +

mUF
@ UFCr
2001 T UFV

OUFW

100 +

Tamafo de grano del WC (nm)

1 15 30 60
Tiempo de sinterizacion (min)
Fig 5.101 Efecto del tiempo de mantenimiento a 1400 °C en el tamafio de grano promedio del

WC en los sinterizados de mezclas ultrafinas.

Puede notarse, como aumentan las diferencias en el tamafio de grano promedio de las
distintas composiciones, al aumentar el tiempo de permanencia, resultado de las
diferencias en la cinética de crecimiento de grano durante la isoterma. Debe destacarse

la tenue variacion de tamafios de grano obtenida en la composicion UFV, indicativa de
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una baja velocidad de crecimiento de grano durante la isoterma, por la importante
accion inhibidora del VC. Como resultado, se logran reducciones del tamafio de grano
en la composicion UFV respecto a la composicion de suministro, UF, de hasta un 27%.

La misma tendencia, es decir, el aumento de las diferencias de tamafios de grano con el
tiempo de permanencia, se aprecia al comparar la evolucion de tamafios de grano de
las composiciones UFCr y UFV, lo que evidencia la mayor efectividad del VC respecto al
Cr3Cy, en la inhibicion del crecimiento de grano a esta temperatura.

Este efecto se aprecia claramente en la Fig 5.102, donde se muestran las
microestructuras de los sinterizados de las composiciones UFCr y UFV, tras 1 y 30 min

de sinterizacion.

2um 2pum

c) d)
Fig 5.102 Detalle microestructural de los sinterizados de mezclas ultrafinas obtenidos a
1400 °C: a) UFCr 1 min, b) UFCr 30 min, c) UFV 1 min, d) UFV 30 min.

En este aspecto, puede indicarse que mientras la variacion de tamafios entre ambas
composiciones, UFCr y UFV, se sitta alrededor del 13% al inicio de la isoterma, supera

330



Resultados y discusion

el 17% tras 30 min de sinterizacion, lo que, teniendo en cuenta la diferencia de tamafios
de grano al inicio de la isoterma, sugiere una importante reduccién de la accién

inhibidora del Cr3;C; durante el mantenimiento a esta temperatura.

El efecto de los aditivos en la reduccién de la cinética de crecimiento de grano durante
la isoterma, puede compararse en la Fig 5.103, donde se muestra la variacion del
tamafio de grano promedio con el tiempo de permanencia, para las cuatro

composiciones analizadas.
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Fig 5.103 Variacion del tamafio de grano promedio del WC durante la isoterma de

mantenimiento a 1400 °C, en los sinterizados de mezclas ultrafinas.

Puede notarse, como la adicion de 0.5 wt.% de VC, composicion UFV, reduce
significativamente el crecimiento de grano durante la isoterma, reduciendo la variacion
de tamafio de grano maxima, registrada entre 1 a 60 min de permanencia, por debajo
del 15%, frente al 21% de la composicién 0.5 wt.% de CrsC,, UFCr, y el 24% de la
composicion sin aditivos, UF. Puede sefalarse, que la variacion de tamafio de grano de
la composicion UF en una isoterma de 60 min, es mayor, en términos porcentuales
(24%), que la obtenida en las mezclas ultrafinas y nanocristalinas sin aditivos analizadas
en el apartado 5.1 (menor del 22%), lo que resulta indicativo, de que el contenido en
aditivos inhibidores de esta composicion es insuficiente para controlar el crecimiento de

grano durante el mantenimiento a esta temperatura.

Por otro lado, puede advertirse, como el crecimiento de grano durante la isoterma de la
mezcla con un 1 wt.% de VC, UFVV, se aproxima mas al de la composicion UFCr que al

de la composicion UFV, a diferencia de lo observado en el crecimiento durante el
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calentamiento, lo que denota la reduccién de la inhibicion del crecimiento de grano
durante la isoterma en esta composicion. Este efecto esta relacionado con la
intensificacion de los fendbmenos de disolucién-reprecipitacion en este estadio, y en

consecuencia con el mayor requerimiento de VC para su inhibicion.

Puede apreciarse, como en todas las composiciones, la mayor variacion de tamafio de
grano se produce al inicio de la isoterma, como resultado de la mayor actividad
superficial debido al menor tamafio de grano [Fang 2005, Wang 2006]. Es precisamente,
en los primeros minutos de mantenimiento, donde se aprecia un mayor efecto de los
aditivos en la reduccién de la cinética de crecimiento de grano. En este aspecto, puede
indicarse, que mientras, la composicion UF muestra un crecimiento de grano superior al
10% en los primeros 15 min de isoterma, en la composicion UFV apenas alcanza 5%, lo
gue representa una variacion del crecimiento de grano superior al 50%.

Con objeto de cuantificar las diferencias en cinética de crecimiento de grano durante la
isoterma se han obtenido las constantes de crecimiento de grano de cada composicion
a 1400 °C, segun lo descrito en el apartado 5.1.2.3.2. En la Fig 5.104 se representa la
variacion cuadratica del tamafio de grano (D2-D02) frente al tiempo, y las constantes de
crecimiento de grano obtenidas del ajuste [Wang 2008a, Konyashin 2009].

Debe sefialarse, los bajos coeficientes de correlacion obtenidos en las composiciones
UF y UFCr al considerar el intervalo completo de tiempos, Fig 5.104a, lo que debe
atribuirse a una mayor cinética de crecimiento de grano al inicio de la isoterma, en
consonancia con lo obtenido en las mezclas sin aditivos (apartado 5.1). Puede
apreciarse, una considerable mejora de la bondad del ajuste al despreciar los datos
correspondientes al inicio de la isoterma (primeros 15 min), Fig 5.104b, lo que sugiere la
existencia de un periodo de incubacién inicial de mayor crecimiento de grano, donde los
aditivos no resultan lo suficientemente efectivos [Wang 2008b]. Este efecto es mucho
menos acusado en las composiciones con VC, tal y como sugieren los coeficientes de
correlacion, debido a la elevada efectividad del VC en la inhibicién del crecimiento de
grano, incluso al inicio de la isoterma, donde por la mayor actividad superficial se

intensifican los mecanismos de crecimiento de grano.
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Fig 5.104 D?-D3 vs tiempo de permanencia a 1400 °C en los sinterizados de mezclas

ultrafinas: a) Ajuste de todo el intervalo de tiempo analizado (1-60 min), b) ajuste para

tiempos superiores a 15 min (15-60 min).

Debe destacarse la baja constante de crecimiento obtenida para la composicion UFV,
hasta una 62% menor que la de la composicién sin aditivos, UF, mientras que en la
composicion UFCr la reduccién de la constante de crecimiento de grano respecto a la
composicion UF apenas supera 25%. Puede notarse, como la composicion UFVV
muestra una constante de crecimiento superior a la de la composicion UFV, con

diferencias entre un 38 y un 42%, segun el intervalo considerado.
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Puede mencionarse, que la constante de crecimiento de grano obtenida para la
composicion de suministro, UF, es mas de un 75% menor que la de las mezclas
ultrafinas y nanocristalinas sin aditivos, analizadas en el apartado 5.1.2.3.2, lo que pone
de manifiesto un importante control microestructural de los aditivos de origen, a pesar de

las diferencias con las composiciones enriquecidas en CrsC,y VC.

Por Gltimo, respecto a la formacion de fases secundarias en estos sinterizados, debe
sefialarse, que, de todas las condiciones de sinterizacion analizadas, es en los
sinterizados obtenidos a 1400 °C durante 30 min donde se aprecia una menor presencia
de estas fases, segun las imagenes de microscopia. Los espectros de DRX de los
sinterizados obtenidos a 1400 °C durante 30 min, mostrados en la Fig 5.105, confirman
la presencia de fase Co3zWsC (n) en las composiciones con incorporacion adicional de

inhibidores, mas acusada en el caso del VC.

En los sinterizados de la composicion UF, también se detecta una pequefia reflexion
asociada a la fase Co3W3C, aunque la baja intensidad del pico denotaria una muy
escasa proporcion. Debe sefialarse, que ninguno de los sinterizados obtenidos en estas
condiciones, se detectan reflexiones asociadas a la fase CosWeC (n’), a diferencia de lo
observado en los sinterizados equivalentes de las mezclas de molienda, y de la mezcla
nanocristalina comercial N25, analizadas en el apartado 5.1, lo que debe estar

relacionado con la estabilizacion del carburo MgC en presencia de Cry V.
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Fig 5.105 DRX de los materiales de mezclas ultrafinas sinterizados en vacio a 1400 °C 30

min: a) Difractograma completo, b) detalle de las reflexiones de las fases secundarias.

Las intensidades relativas de las fases detectadas para cada material se recogen en la
Tabla 5.31, donde se aprecia que la intensidad relativa de la fase CosWsC en el material
UFVV es casi 3 veces mayor que en el material UFV, y ésta a su vez 2 veces mayor que

en el material UFCr.

Intensidad relativa (%)

Ecsrtlrslt‘glt; " UF UFCr UFV UFWV
wC 100 100 100 100
Co 5.0 4.9 47 3.8

W5C05Co <02 1.4 2.7 7.6

Tabla 5.31 Intensidades relativas de las fases cristalinas detectadas en los materiales de

polvos ultrafinos sinterizados en vacio a 1400 °C 30 min.

Resultados de Hashe et al. [Hashe 2007] y Mahmoodan et al. [Mahmoodan 2013] ponen
de manifiesto una importante influencia del VC en la formacién fase n. En este aspecto,
puede mencionarse que Mahmoodan et al [Mahmoodan 2013] encontraron abundante
fase n en sinterizados WC-10Co con 0.7 wt.% de VC, no detectada en composiciones
con hasta 1 wt.%Cr3C,, lo que pone de manifiesto, la necesidad de limitar el contenido

en VC, para preservar la tenacidad de los sinterizados.
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Puede notarse como la intensidad relativa de la reflexién asociada a la fase n en el
material con la composicion de suministro UF, es unas 7 veces menor que en el material
con adiccién de 0.5 wt.%CrsC, (UFCr) y casi 15 veces menor que en el material con
adiccion de 0.5 wt.%VC (UFV). Esta variacion en la formacién de fase n por la adicién
de inhibidores, no pueden justificarse exclusivamente por la variaciéon en la actividad de
C de las diferentes composiciones, tal y como evidencian los analisis de C de los
sinterizados, recogidos en la Tabla 5.32, que muestran diferencias en el contenido en C
de las diferentes composiciones inferiores al 0.1 wt.%, lo que sugiere un importante

efecto de los aditivos en la formaciéon de fase CosWsC.

Material wt.%C
UF 5.29+0.02
UFCr 5.27+0.02
UFV 5.25+£0.02
UFVV 5.19+£0.03

Tabla 5.32 Contenido de C (wt.%) de los sinterizados de las mezclas ultrafinas obtenidos a
1400 °C durante 30 min.

Esto resulta consistente con las observaciones de Allibert [Allibert 2001] y Labergne et
al. [Labergne 1997, Labergne 2002], que constatan la formacion de fase n, en presencia
de V, a més baja relacion W/C que en el sistema ternario. Estos autores [Labergne
1997, Allibert 2001, Lavergne 2002] confirmaron la variacion composicional de los
carburos MeC y M12C, por la entrada de V en la red cristalina, sugiriendo que son
razones cinéticas las que inducen a la formacion de estas fases secundarias, en

presencia de Cry V.

Los analisis EDX de la fase n de los sinterizados analizados en esta investigacion
revelan proporciones de Cry V, superiores al promedio de la composicion, tal y como se
muestra en la Fig 5.106, lo que resulta indicativo de la incorporacion del V' y Cr en la red
del carburo MeC, pero seria necesario un estudio en profundidad para conocer si la
formacion de dichos carburos por efecto del Cr/V, se debe a razones cinéticas como
sefiala Allibert y Lavergne et al. [Allibert 2001, Lavergne 2002], o a variaciones en la

estabilidad termodinamica de los carburos formados, de lo que no hay datos al respecto.

No obstante, puede indicarse, que se ha observado una mayor formacién de fase n en
los sinterizados obtenidos a 1250 °C, tal y como se aprecia en la Fig 5.107, que se

reduce al aumentar la temperatura hasta 1350 °C, lo que unido a la significativa
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reduccion de estas fases obtenida al prolongar el tiempo de permanencia de 1 a 30 min,
a 1400 °C, apunta a la contribucién de factores cinéticos en la formacion de estas fases.
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Fig 5.106 Andlisis EDX de la fase n presente en los materiales de mezclas ultrafinas
sinterizados a 1400 °C durante 60 min: a) UFCr, b) UFV.

Fig 5.107 Micrografias SEM de los sinterizados de mezclas ultrafinas obtenidos a 1250 °C
durante 60 min: a) UFCr, b) UFV.

Ademas, debe mencionarse, la importante formacién de fases secundarias detectada en
los sinterizados obtenidos a 1400 durante 60 min, muy superior a la de los sinterizados
obtenidos a 1400 °C durante 30 min, en consonancia con lo observado en las mezclas
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de molienda (apartado 5.1.2.3) y con otros resultados de la literatura [Menéndez 2007] ,
lo que debe estar relacionado con una mayor pérdida de C por reaccién con la
atmosfera del horno, en consistencia con la acusada decarburacion superficial
detectada en las mezclas de molienda, aunque no se descarta que la evaporacion del

Co a esta temperatura, también contribuya a este efecto.

En cualquier caso, lo que queda en evidencia es la necesidad de aumentar la actividad
de C a medida que se aumenta la cantidad de aditivos inhibidores para evitar la
formacion de fases secundarias, al menos, por encima de cierta proporcion, limite que
en la composicion estudiada (WC-12wt.%Co) y en las condiciones de sinterizacién
empleadas estaria en torno al 1wt% Cr/V, correspondiente a la composicion de

suministro.

5.2.1.5. Densificacion y analisis microestructural en sinterizacion
asistida por presion

En este apartado se analiza la densificacion y desarrollo microestructural de las mezclas
ultrafinas en sinterizacion asistida por presion, empleando dos técnicas: HIP sobre
encapsulados, y SPS. Con este estudio se pretende evaluar la viabilidad de ambas
técnicas, HIP y SPS, en la obtenciobn de materiales con densificacion completa en
estado sélido, en presencia de aditivos, analizando, el efectividad de éstos en el control
microestructural a baja temperatura. Para ello, se seleccionan las composiciones UF,
UFCr y UFV, descartando la composicion con mayor contenido en VC, UFVV, por su
elevada formacion de fases secundarias en sinterizacion convencional. En este aspecto,
debe indicarse, que aunque también se detecta fase n en los sinterizados de las
composiciones UFCr y UFV, la proporcién es muy inferior, por lo que se espera que con
la reduccion de la decarburacion lograda en HIP (apartado 5.1.2.4.2) y en SPS
(apartado 5.1.2.5), de acuerdo a lo obtenido en las mezclas de molienda, se inhiba la

formacion de estas fases.

5.2.151. HIP

Los ciclos de HIP sobre encapsulados, se han realizado a dos temperaturas, 1250 °C y
1100 °C, con un mantenimiento de 30 min, una velocidad de calentamiento de
30 °C/min, y una presion isostatica de 120 MPa, en ambos casos. Debe sefialarse, que
se han utilizado compacto recubiertos de grafito encapsulado en horno, opcién que se
ha demostrado mas eficiente en el control de la decarburacion, segun los resultados del

338



Resultados y discusion

apartado 5.1.2.4.2. La densidad y porosidad de los sinterizados de las composiciones

ultrafinas obtenidos con este procesado, se muestra en la Tabla 5.33.

Temperatura de ) Densidad Densidad  Porosidad Porosidad ** (%)
sinterizacion (°C) Material (g/em®)  relativa (%) aparente* Imag. x100  Imag. X 400

UF 14.08 99.20 A02 <B02 0.02 0.11

1250 UFCr 13.95 98.89 A04 B02 0.13 0.34

UFV 13.90 98.70 A04 B02 0.17 0.46

UF 14.05 99.05 A02 <B02 0.03 0.13

1100 UFCr 13.89 98.42 A06 B02 0.26 0.64

UFV 13.84 98.26 A06 B02 0.34 0.81

*ISO 4505,** Andlisis de imagen (Imagen ProPlus software)
Tabla 5.33 Densidad y porosidad de los materiales de mezclas ultrafinas consolidados en

HIP con una presién de 120 MPa y una isoterma de mantenimiento de 30 min.

Debe remarcarse, que aunque no se alcanza el 100% de densificacion en ninguna
composicion, a diferencia de lo obtenido en las mezclas sin aditivos (apartado 5.1.2.4.2),
las densidades relativas alcanzadas son muy superiores a las maximas logradas en los
sinterizados obtenidos en vacio, a pesar de la menor temperatura y tiempo de

exposicion.

Puede apreciase, la reduccion de densidad relativa de las composiciones con
incorporacion adicional de inhibidores, méas significativa en el caso del VC, UFV, en
consonancia con lo obtenido en sinterizacion convencional. El efecto de los aditivos en
la reduccion de la densificacion aumenta al reducirse la temperatura de procesado,
registrandose variaciones méximas de densidad relativa entre las composiciones UFV y
UF, proximas al 0.8% a 1100 °C. Esto resulta consistente con el mayor efecto del VC en
la limitacion de la densificacién a baja temperatura, de acuerdo a los resultados
dilatométricos, lo que esta relacionado con la limitacién de los fendmenos de difusion
atbmica y migracion del Co, debido segun algunos autores [Fang 2009, Al-Ageeli 2014]
a la formacién de una delgada capa de carburos cubicos VC/(WV)Cy sobre la superficie
de los granos de WC. En este aspecto, debe mencionarse que Azcona et al. [Azcona
2002], encontraron un escaso efecto de los aditivos en la densificacion en HIP, pero el
contenido de inhibidores utilizado por estos autores (0.4 wt.%VC) es muy inferior al de
las composiciones estudiadas. Otros resultados de la literatura [Al-Ageelin 2014], ponen
de manifiesto un importante efecto de los aditivos, especialmente del VC, en la
reduccion de la densificacién a baja temperatura, en consonancia con lo obtenido en

esta investigacion.

339



Resultados y discusion

Resulta destacable la baja porosidad de los sinterizados de la composicién UF, con
niveles de porosidad A02 (0.02 vol.%) y <B02 (<0.02 vol.%), a ambos temperatura, en
contraste con la importante porosidad residual de los sinterizados obtenidos en vacio,
en fase liquida (AO6 B02). Esto pone de manifiesto la efectividad de la presion isostatica
en la eliminacién de la porosidad residual del sistema WC-Co-VC/Cr3C; a pesar de las
bajas temperaturas empleadas, lo que debe atribuirse la activacion de los fenémenos
flujo plastico del Co por la diferencia de presion entre el exterior y el interior de la

capsula [Azcona 2002].

En la Fig 5.108 se muestran las imagenes de microscopia Optica de los sinterizados
obtenidos en HIP a 1250 y 1100 °C, donde se observa claramente el aumento de
porosidad de los sinterizados de las composiciones con aditivos, UFCr y UFV, mucho
més marcado en los materiales consolidados a 1100 °C.

En estos sinterizados de las composiciones UFCr y UFV la porosidad tipo B se mantiene
en B02 (0.02 vol.%), pero aumenta la porosidad tipo A, a niveles equivalentes a A04 a
1250 °C, y a A06 a 1100 °C, tal y como se recoge en la Tabla 5.33, frente a la porosidad
A08 de sus homdlogos sinterizados en vacio (Tabla 5.30).

La comparacion de la porosidad determinada mediante andlisis de imagen, revela
porcentajes de porosidad de los sinterizados de las composiciones UFCr y UFV
obtenidos a 1100 °C, 9 y 11 veces superiores, respectivamente, a los obtenidos en los

sinterizados de la composicion UF.

Puede notarse, como cuando se comparan los porcentajes de porosidad obtenidos en
las imagenes a mayores aumentos (x400 frente a x100), se reducen las diferencias, al
aumentar la contribucion de la porosidad mas fina, obteniéndose porcentajes de
porosidad en las composiciones UFCr y UFV, entre 5y 6 veces mayores, que los de la

composicion UF.

A pesar de este aumento de porosidad en las composiciones UFCr y UFV, debe
resefiarse la importante reduccién de porosidad lograda con el procesado HIP, respecto
a la sinterizacion convencional en vacio, de alrededor del 50%, en los ciclos realizados a
1100 °C, y de hasta un 75% a 1250 °C, lo que resalta el importante efecto de la presion
isostatica en la reduccién de la porosidad residual caracteristica de estas composiciones

altamente dopadas.
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Fig 5.108 Imagenes de MO de los sinterizados de mezclas uItraflnas consolidados en HIP
con una presién de 120 MPa y una isoterma de 30 min: a) UF 1250 °C, b) UF 1100 °C, c¢) UFCr
1250 °C, d) UFCr 1100 °C, e) UFV 1250 °C, f) UFV 1100 °C.

Respecto a la formacion de fases secundarias debe indicarse que no se han detectado
reflexiones asociadas a las fases CosW3C/ CosWeC en estos sinterizados, tal y como se

341



Resultados y discusion

observa en los espectros de DRX mostrados en la Fig 5.109, lo que resulta indicativo de

una menor decarburacién en este procesado.

1.8E+04 CoW,C CoghipC omoWe
L 4 ® Co
1. BE+04 4 I o
g i
14E+04 - Ry
g 1 9E+04 L.._.JL_ --LJL! Jon BN S|
= - o=
T 1.0E+04 - o i
= H
o [N
= "
& 8.0E+03 - i UFCr
o "
= JLJL ne Jle N WY W
B.0E+03 - -
o i
40E+03 - i
2 0E+03 4 U
e
* e [ WY BN
DOE+ID ——— e e
20 25 30 35 40 45 50 55 B0 B5 70 75 80 85 40
287
a)
CDS\‘I’\{SC F:DBWBC omoWe
14E+04 A . " N Yoo e Co
1.2E+04 | i
LJ H UFY
- e foh .
T 10E+M ) B .L . ® Sn
= " o
o ° i
4 8.0E+03 i
& i
T i UFCr
£ poE+03 ] [_) e e o L) o
. T
4 DE+03 o i
2.0E+03 i
L EL\_' _JL,H : S A
J L hd
0.0E+00 ot oy e e e e e e
90 25 30 35 40 45 50 55 B0 G5 70 F5 80 85 40
28 (%)
b)

Fig 5.109 DRX de los materiales de mezclas ultrafinas sinterizados en HIP, a) 1250 °C
120 MPa durante 30 min: b) 1100 °C 120 MPa durante 30 min.
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Esto puede atribuirse a la generacién de una microatmdsfera de alto potencial de C, por
el empleo de grafito en el recubrimiento de los compactos, en consonancia con lo
obtenido en las mezclas de molienda (apartado 5.1.2.4.2).

Las micrografias de los sinterizados obtenidos en HIP a ambas temperaturas se
muestran en la Fig 5.110, donde puede observarse ademés de la reduccion de
porosidad respecto a los sinterizados obtenidos en vacio, una reduccion del tamafio de
los carburos, especialmente marcada en las composiciones con incorporacion adicional
de inhibidores, UFCr y UFV.

Llama la atencion, este importante efecto en el crecimiento de grano del CrsC; y VC
adicional, dadas las bajas temperaturas empleadas y el alto contenido en aditivos de la
composicion de suministro UF, lo que denota una escasa accion inhibidora de los
aditivos de origen. Este comportamiento esta relacionado con la segregacion, al menos
en parte, de los aditivos de la composicion de suministro (UF), tal y como revelan los

andlisis EDX de las zonas oscuras observadas.
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e) f)
Fig 5.110 Micrografias FESEM de los sinterizados de mezclas ultrafinas consolidados en HIP
bajo una presion de 120 MPa durante 30 min: a) UF a 1250 °C, b) UF a 1100 °C, c) UFCr a
1250 °C, d) UFCr a 1100 °C, e) UFV a 1250 °C, f) UFV a 1100 °C.

En la Fig 5.111 se muestra un andlisis de EDX de dichas segregaciones (A), que revela
un alto contenido en Cry V.

Fig 5.111 Andlisis EDX de las segregaciones observadas en los sinterizados de la

composicion UF, consolidados en HIP a 1250 °C 120 MPa durante 30 min.

Puede resaltarse la deteccién de Ca y O, lo que sugiere que podrian ser estos
elementos los responsables de la segregacion de los aditivos. La hipétesis mas factible
es la presencia de éxidos de Cr y V que limiten su disolucién en el Co, lo que resulta
consistente con los registros de termogravimetria, que evidencian pérdida de masa
asociada a la reduccioén carbotérmica de los 6xidos de los aditivos hasta los 1400 °C. No
obstante, debe sefialarse que al desconocerse como estan incluidos, tanto los aditivos
como el Ca, en la composicion de suministro, no se puede establecer con certeza el
origen del comportamiento observado.
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En cualquier caso, lo que queda en evidencia, es el diferente comportamiento de los
aditivos de origen y los incorporados en la molienda, que resultan mucho mas efectivos
en la inhibicién del crecimiento de grano en las condiciones analizadas. En este
aspecto, debe indicarse que aunque no se puede confirmar la disolucion completa y en
consecuencia, la completa accion inhibidora de los carburos incorporados, las finas
microestructuras logradas en estas composiciones, UFCr y UFCr, resultan indicativas de
un buen control del crecimiento de grano por los aditivos.

Por otro lado, debe sefialarse la relacion entre la segregacion de aditivos observada y la
ausencia de fases secundarias de estos sinterizados, debido a la reduccién en la
concentracion de V y Cr en el ligante y a la menor pérdida de C, al retenerse O en los
segregados, por lo que la inhibicién de la formacién de fase n en estos sinterizados no

se puede atribuir exclusivamente a la reduccion de la decarburacion en este procesado.

Resulta clara, la mayor heterogeneidad microestructural de las composiciones
enriquecidas con CrsC; y VC, UFCr y UFV, en las que se observa, ademas de las
segregaciones de Cr y V presentes en la composicién UF (segregaciones tipo A), otras
generalmente de mayor tamafio constituidas mayoritariamente por Co (segregaciones
tipo B). Esta mayor heterogeneidad en la distribucion del Co en fase sélida por efecto de
los aditivos es consistente con otros resultados de la literatura [Azcona 2002, Ordo6fiez
2004], y con la menor densificacion de estas composiciones. En la Fig 5.112 se muestra
un detalle microestructural de ambas composiciones, UFCr y UFV, junto con un analisis

de las segregaciones o “poolings” de Co.
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wt.% at%
C 383 2434
Ca 061 1.13

Cuentas

b)

Fig 5.112 Detalle microestructural de los sinterizados de mezclas ultrafinas con aditivos
consolidados en HIP a 1250 °C 120 MPa durante 30 min: a) segregaciones ricas en Cry V (A)
y “poolings” de Co (B) en el material UFCr, c) Segregaciones ricas en Cry V (A) y poolings
de Co (B) en el material UFV.

Puede notarse, como aunque estas segregaciones estan constituidas mayoritariamente
por Co, muestran un elevado contenido en Cr y V, en torno a un 15 at.% de Cr y un
5 at.% de V, en la composicion UFCr y en torno a un 11 at.% de Vy 6 at.% de Cr, en la
composicion UFV.

En la Tabla 5.34 se recogen los tamafios de grano promedio obtenidos en estos
sinterizados, que ponen de manifiesto la importante accion inhibidora del VC a baja
temperatura.

Temperatura de Tamafio de grano

sinterizacion (°C) Material promedio (nm)
UF 318+15
1250 UFCr 274+14
UFV 225+13
UF 266+14
1100 UFCr 234+14
UFV 202+12

Tabla 5.34 Tamafio de grano promedio del WC en los materiales de mezclas ultrafinas

sinterizados en HIP bajo una presion 120 MPa durante 30 min.

Debe destacarse, los bajos tamafios de grano promedio obtenidos en la composicion
UFV, de 225 nm en los sinterizados obtenidos a 1250 °C, y de 202 nm en los
consolidados a 1100 °C, lo que representa una reduccion del tamafio de grano respecto
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a la composicion de suministro, UF, de entre un 24 y un 29%, en funcién de la

temperatura.

Los tamafios de grano promedio obtenidos de los sinterizados de la composicion UFCr,
aunque superiores a los logrados en la composicion UFV, confirman la efectividad del
CrsC; en la inhibicién del crecimiento de grano a baja temperatura. Puede destacarse el
tamafio de grano promedio de los sinterizados de la composicién UFCr, obtenidos a
1100 °C, de unos 234 nm, frente a los 266 nm de la composicion UF, lo que representa
una reduccion del tamafio de grano de alrededor del 12%.

Es clara la mejora en el control microestructural obtenida con la reducciéon de la
temperatura de procesado, especialmente significativa en la composicion UF, por el
menor efecto de los aditivos. En esta composicion, UF, se ha logrado una reduccién del
tamafio de grano promedio superior al 16%, al reducir la temperatura de 1250 a
1100 °C, mientras que en las composiciones UFCr y UFV esta variacion se reduce al 14
y 10%, respectivamente, lo que evidencia un aumento de la accion inhibidora del VC,
respecto al CrsCy, al aumentar la temperatura, en consonancia con lo observado en fase
liquida.

La comparacion de los tamafios de grano promedio de los sinterizados obtenidos a
1100 °C con sus equivalentes sinterizados en vacio en 1400 °C durante 30 min, pone en
evidencia el importante efecto de la temperatura de sinterizacion en el control
microestructural de estos grados. En este aspecto, debe sefialarse que las diferencias
de tamafio de grano entre ambos procesados, se sitian alrededor el 21% en la
composicion UFV, y alcanzan el 23 y 24% en las composiciones UF y UFCr,

respectivamente.

En la Fig 5.113 se muestra un detalle de la microestructura de los sinterizados de las
composiciones UFCr y UFV, consolidados a 1100 °C. Puede observarse, ademas del
mayor control microestructural logrado con la adicion de VC, composicion UFV, una
mayor homogeneidad en la distribucion de tamafios respecto a los sinterizados
homologos obtenidos a 1250 °C. En ambas composiciones los carburos presentan
formas mucho menos facetadas que las desarrolladas en los sinterizados obtenidos a
1250 °C (Fig 5.112), observandose, en la compaosicién UFV granos con tamafio préximo

al original.
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a) b)
Fig 5.113 Microestructura de los sinterizados de mezclas ultrafinas procesados en HIP a
1100 °C 120 MPa durante 30 min: a) UFCr, b) UFV.

En las dos composiciones se aprecian zonas con elevada contigliidad, donde se
localizan los granos de mayor tamafio, lo que sugiere que el principal mecanismo de
crecimiento de grano en estas condiciones, es la coalescencia de granos vecinos, lo que
resulta consistente con las observaciones de Wang et al. [Wang 2007] en sinterizacién
convencional. En este aspecto, debe sefialarse el efecto de la presién, en el aumento de
los fendbmenos de coalescencia, tal y como evidencian los resultados de Sanchez et al.
[Sanchez 2005]. Segln estos autores [Sanchez 2005], en ausencia de fase liquida la
presién isostatica se transmite principalmente a través del esqueleto de carburos,
generandose esfuerzos que provocan elevados valores de tensidon en los contactos
entre particulas y desplazan plasticamente el Co existente entre ellas, lo que favorece

los fenémenos de coalescencia.

5.2.1.5.2. SPS

En base a las elevadas densidades de los sinterizados de las mezclas de molienda
(incluso en el material submicrométrico, M25) consolidados por SPS a 1100 °C con un
mantenimiento de 5 min y una presion de 100 MPa, se han ampliado las condiciones de
proceso, reduciendo temperatura y tiempo de mantenimiento, a fin de analizar el efecto
de ambas variables en la densificacion y el crecimiento de grano. Se han realizado
ciclos de SPS a 1000, 1050, 1100 °C, con un mantenimiento de 5 min, y a 1100 °C con
un mantenimiento de 1 min, todos bajo una presién uniaxial de 80 MPa y utilizando una
velocidad de calentamiento de 100 °C/min, tal y como se explica en el desarrollo
experimental. Este barrido de condiciones se ha realizado sélo para la composicién de
suministro, UF, al ser ésta la que, por su menor contenido en aditivos, muestra una

mayor densificacion tanto en sinterizacién convencional en vacio como en HIP.
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En la Tabla 5.35 se muestra la densidad y porosidad de los sinterizados de la
composicion UF obtenidos en SPS, variando temperatura y tiempo de sinterizacion.
Llama la atencion los bajos valores de densidad obtenidos, muy alejados, de los
alcanzados en las mezclas de molienda (apartado 5.1.2), lo que debe atribuirse al efecto
de los aditivos en la limitacién de las densificacién, y a la reduccién de la presion
maxima aplicada [Cha 2003, Mandel 2014b].

Condiciones de Densidad Densidad  Porosidad Porosidad** (%)
sinterizacion en SPS (g/cm®  relativa (%)  aparente* Imag. x100  Imag. 400x
1000 °C 80 MPa 5 min 13.15 92.70 >A08 B04 4.55 5.68
1050 °C 80 MPa 5 min 13.46 94.84 A08 B04 2.98 3.81
1100 °C 80 MPa 1 min 13.77 97.08 A06 B02 0.35 1.16
1100 °C 80 MPa 5 min 13.98 98.56 A04 <B02 0.19 0.53

*ISO 4505,** Andlisis de imagen (Imagen ProPlus software)
Tabla 5.35 Densidad y porosidad de los materiales de la mezcla UF consolidados en SPS con

diferentes condiciones de sinterizacion.

Puede notarse el importante efecto de la temperatura en la densidad de los sinterizados,
muy superior al del tiempo de exposicion. En este sentido, debe destacarse el aumento
de densidad relativa obtenido al aumentar la temperatura de 1050 a 1100 °C, préximo al
4%, frente al 1.5% obtenido al variar el tiempo de permanencia de 1 y 5 min. Puede
apreciarse, como aunque, se reduce la densidad al reducir la temperatura entre los 1050
y los 1000 °C, la variacién es muy inferior a la obtenida en el intervalo comprendido
entre los 1050 y los 1100 °C. Esta importante variacion de densidad entre los 1050 y los
1100 °C, similar a la obtenida por Zhao et al. [Zhao 2008] en mezclas submicrométricas,
y a la encontrada por Jia et al. [Jia 2005] en grados nanocristalinos sinterizados a menor
presion (25 MPa), pone en evidencia diferencias en el proceso de sinterizacién en este
intervalo de temperatura, relacionadas probablemente con la activacion de los

mecanismos de difusion, como fluencia del Co y solucion-reprecipitacion.

Puede notarse, como la maxima densidad relativa, correspondiente al material
consolidado a 1100 °C con un mantenimiento de 5 min, supera el 98.5%, lo que
representa una aumento de densidad respecto a los sinterizados obtenidos en vacio
proximo al 1%. Debe sefialarse que la maxima densidad alcanzada es superior a 97.6%
reportado por Sun et al. [Sun 2011] en mezclas ultrafinas WC-11Co con 0.6 wt.%Cr3C; y
0.5 wt.%VC sinterizadas a 1200 °C durante 5 min, lo que puede atribuirse a las
diferencias en la presién maxima aplicada (80 MPa frente 40 MPa), y a las diferencias

en el tamafio de particula del polvo (100-150 nm frente a 250 nm). Otros factores, como
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la mayor intensidad de la molienda, también contribuirian a una mejor distribucion del
Co, lo que se ha demostrado, mejora la distribucion de corriente en el proceso SPS, y
con ello la distribucion de temperatura (mas homogénea), lo que se traduce en un
aumento de la cinética de densificacion [Zhao 2008].

Debe indicarse que la densidad méaxima de los sinterizados obtenidos mediante SPS es
inferior a la lograda en sus homadlogos consolidados en HIP, registrandose diferencias
de densidad relativa proximas a 0.5% respecto a los sinterizados obtenidos en HIP a
1100 °C, y de hasta un 0.7%, respecto a los procesados a 1250 °C.

En la Fig 5.114 se muestran las imagenes de microscopia Optica de los sinterizados
obtenidos mediante SPS, donde puede observarse la evolucion de la porosidad con la
temperatura y tiempo de sinterizacion.

Llama la atencion la baja porosidad del material sinterizado a 1100 °C con 1 min de
mantenimiento, en contraste con la clara falta de sinterizacion de los materiales
obtenidos a 1000 °C y 1050 °C con 5 min de mantenimiento. En este material

sinterizado a 1100 °C con 1 min de mantenimiento, se han obtenido niveles de
porosidad aparente A06 (0.2 vol.%) B02 (0.02 vol.%), proximos al A04 (0.06 vol.%) B02
(0.02 vol.%) del material obtenido a 1100 °C con 5 min de mantenimiento.
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c) d)

Fig 5.114 Imagenes de MO de los sinterizados de mezcla UF obtenidos por SPS con
diferentes condiciones de sinterizacién, a) 1000 °C 80 MPa durante 5 min: b) 1050 °C 80 MPa
durante 5 min, ¢) 1100 °C 80 MPa durante 1 min, d) 1100 °C 80 MPa durante 5 min.

Esta proximidad en los niveles porosidad aparente de ambos materiales, a pesar de las
diferencias de densidad relativa obtenidas, se debe a la presencia de abundante
porosidad de tamafio inferior al minimo apreciable en las imagenes empleadas para la
determinacioén de la porosidad aparente. En la Fig 5.115 se muestran las imagenes de
microscopia Optica a mayores aumentos, en las que se aprecia claramente las
diferencias de porosidad residual de ambos materiales. En este aspecto, debe sefialarse
gue en el material sinterizado con 1 min de permanencia se ha medido un porcentaje de
porosidad mas de dos veces superior al de los sinterizados obtenidos con 5 min de
isoterma, mas consistente con las diferencias de densidad obtenidas.

a) b)

Fig 5.115 Detalle de la porosidad de los sinterizados del material UF obtenidos por SPS a
1100 °C 80 MPa: a) 1 min y b) 5 min.
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Las micrografias FESEM mostradas en la Fig 5.116, revelan claras diferencias en el
grado de sinterizaciébn como resultado de la variacion de temperatura y tiempo de
mantenimiento en SPS.

c) d)
Fig 5.116 Micrografias FESEM de los sinterizados de la mezcla UF consolidados en SPS con
diferentes condiciones de sinterizacién: a) 1000 °C 80 MPa 5 min, b) 1050 °C 80 MPa 5 min, c)
1100 °C 80 MPa 1 min, d) 1100 °C 80 MPa 5 min.

Resulta evidente la sinterizacién incompleta de los materiales consolidados a 1000 y
1050 °C, con un 5 min de permanencia, caracterizada, ademas de, por la abundante
micro y macroporosidad, por la distribucion heterogénea del Co formando lagunas, y la

presencia de agregados de granos redondeados.

Puede observarse, como solo se obtiene un desarrollo completo de formas facetadas en
el material sinterizado a 1100 °C durante 5min, que muestra ademas de una menor
porosidad, una distribucion de Co mas homogénea que en el resto de sinterizaciones.
No obstante, resulta evidente la heterogeneidad en la distribucion de Co, observandose
segregaciones y zonas con falta de mojado, caracteristicas de sinterizacion en fase
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solida, lo que cuestiona la formacion de liquido a esta temperatura, sugerida por algunos
autores [Cha 2003, Jia 2005, Sivaprahasam 2007, Zhao 2008, Sun 2011].

En la Fig 5.117 se muestra un detalle de la microestructura de los sinterizados obtenidos
a 1100 °C con 1 y 5 min de mantenimiento, en el que se aprecian claras diferencias,
tanto en la distribucién de tamafios de grano como en el desarrollo morfolégico de los

mismos.

a) b)
Fig 5.117 Detalle microestructural de los sinterizados de la mezcla UF consolidados en SPS

a 1100 °C y 80 MPa, variando el tiempo de permanencia: a) 1 min, b) 5 min.

Puede observarse, ademas del mayor tamafio de grano promedio del material
sinterizado con 5 min de permanencia, de unos 250 nm frente a los apenas 215 nm del
sinterizado obtenido con 1min de mantenimiento, como la heterogeneidad de tamafios
de granos en el sinterizado obtenido con mayor tiempo de permanencia, se debe a la
presencia de granos de tamafio muy superior al tamafio de grano promedio, de hasta
500 nm, localizados en zonas con elevada contigiidad, mientras que en el material
obtenido con 1 min de permanencia, esta heterogeneidad esta relacionada con la
presencia de agregados de granos de tamafio proximo al del polvo de partida. Estas
diferencias en el desarrollo microestructural, indicativas de diferentes estadios de
sinterizacion, se reflejan en la morfologia de los granos, mucho menos facetada en el
material sinterizado con 1 min de permanencia, lo que justifica su menor crecimiento por

coalescencia.

En la Tabla 5.36 se muestran los tamafios de grano promedio de los sinterizados
obtenidos al variar las condiciones de SPS.
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Material _ Co_ndic_ignes de Tamafio (_1e grano
sinterizacion en SPS promedio (nm)
UF 1000 °C 80 MPa 5 min 208+16
UF 1050 °C 80 MPa 5 min 221+13
UF 1100 °C 80 MPa 1 min 214415
UF 1100 °C 80 MPa 5 min 248+12

Tabla 5.36 Tamafio de grano promedio del WC en los sinterizados de la composicion UF

consolidados en SPS, variando temperatura y tiempo de mantenimiento.

Puede notarse, como el tamafio de grano promedio de los sinterizados consolidados a
1000 °C durante 5 min, supera los 200 nm, lo que representa un incremento de tamafios
respecto al polvo de partida, proximo al 100%. Ademas, debe sefialarse el importante
aumento de tamafios obtenido al aumentar la temperatura entre los 1050 y 1100 °C,
préximo al 13%, méas de dos veces superior al registrado entre los 1000 y los 1050 °C,
en consonancia con las variaciones de densidad obtenidas.

Por otro lado, puede indicarse que la variacién de tamafios de grano promedio obtenida
al aumentar el tiempo de mantenimiento a 1100 °C, de 1 a 5 min, supera el 16%, lo que
evidencia un importante efecto del tiempo de sinterizacion en el crecimiento de grano,
incluso mayor que el de la temperatura de procesado, en contraste con lo observado en
la densificacion. No obstante, debe mencionarse la poca definicion de los bordes de
grano de los sinterizados obtenidos a baja temperatura, 1000 y 1050 °C, a consecuencia
de la heterogeneidad en la distribucion del Co y de la morfologia de los granos, menos
facetada que en los sinterizados obtenidos a mayor temperatura, lo que podria producir

una sobreestimacion de los tamafios de grano promedio.

Atendiendo a estos resultados, principalmente a los niveles densidad y porosidad, y
teniendo en cuenta el efecto de los aditivos en la limitacion de la densificacion, incluso
con presion asistida, tal y como se evidencia en el procesado HIP, se ha seleccionado
para la sinterizacion de las composiciones UFCr y UFV, el ciclo de 1100 °C con 5 min de
permanencia. En la Fig 5.118 se muestra, para las composiciones analizadas, la
evolucion del porcentaje de desplazamiento del piston durante el ciclo SPS en funcion

del tiempo, la presioén y la temperatura.

El esquema del ciclo muestra como la temperatura se incrementa automaticamente a
400 °C, y posteriormente se monitoriza y regula a la velocidad seleccionada. La presion
se aplica en dos etapas, inicialmente, se aplica una presién de 10 MPa, que a
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continuacion se eleva gradualmente hasta los 80 MPa finales, que se alcanzan sobre los
800 °C.
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Fig 5.118 Curvas de desplazamiento de las mezclas ultrafinas en funcidén del tiempo,

temperaturay presién del ciclo SPS.

Puede apreciarse un marcado retraso de la curva de desplazamiento de la mezcla UFV
respecto a la de la composicién de suministro, UF, en consonancia con el importante
efecto del VC en la reduccién de la cinética de contraccién en ausencia de presion.
Puede notarse, como este efecto se prolonga hasta practicamente el final del ciclo,
aunque las diferencias se reducen notablemente durante la isoterma de mantenimiento,
a medida que avanza la sinterizacion. En este aspecto debe indicarse que, las
diferencias en el porcentaje de contraccion de la composicion UFV respecto a la
composicion de suministro, UF, proximas al 5%, al inicio de la isoterma, se reducen

hasta por debajo del 0.7% a los 4 min de mantenimiento.

Debe sefialarse, que en todas las composiciones, el 100% de porcentaje de contraccion
no se alcanza hasta practicamente el final del ciclo, durante el dltimo minuto de
mantenimiento, en contraste con lo observado en las mezclas de molienda sin aditivos,
lo que se debe a la ralentizacion de la densificacion en estas composiciones, derivada
principalmente de la limitacién por efecto de los aditivos de los procesos difusivos que
contribuyen a la densificacion final del sistema.

Si se comparan las curvas de desplazamiento y velocidad de desplazamiento durante el

calentamiento de las composiciones estudiadas, Fig 5.119, queda patente la importante
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reduccion de la cinética de contraccion de la composicion UFV, desde el inicio el
calentamiento, tras la aplicaciéon de la presién. Llama la atencion, la baja contraccion
alcanzada a baja temperatura, al incrementar la presion, inferior a la de la composicion
UFCr, que muestra una peor compresibilidad en frio, segin las densidades en verde de
los compactos empleados en el resto de sinterizaciones. Este efecto podria estar
relacionado con el mayor contenido de impurezas oxidicas de la matriz en la

composicién con VC, que dificultaria la deformacion plastica del Co bajo presion.
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a) b)
Fig 5.119 Detalle del cambio dimensional de las mezclas ultrafinas en funcion de la

temperatura durante el ciclo SPS: a) Desplazamiento, b) Velocidad de desplazamiento.

Tras la aplicacion de la presion maxima, puede apreciarse en esta composicion un ligero
desplazamiento del inicio de la contraccion, situado sobre los 885 °C, frente a los 850 °C
de las composiciones UF y UFCr, junto con una marcada reduccion de la velocidad de
contraccion que se prolonga hasta superados los 1050 °C. Es precisamente sobre esta
temperatura, donde se observa la mayor desviacion respecto al resto de composiciones,
registrandose diferencias en el porcentaje contraccién, de mas de 7% respecto a la

composicion UF, y de hasta 5% respecto a la UFCr.

Puede notarse, como mientras en las composiciones UF y UFCr, la méaxima velocidad
de contraccion, se sita sobre los 1020 y 1048 °C respectivamente, en la composicion
UFV, esté maximo no se alcanza hasta los 1078 °C. Tras este estadio, se produce una
reduccion de la velocidad de contraccion, indicativa de la ralentizacion de la
densificacion asociada la formacién de contactos entre los carburos [Liu 2008]. Esta

reduccion de la cinética de densificacion en la composicion UFV, respecto a las
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composiciones UF y UFCr, debe atribuirse al importante efecto del VC en la limitacién

de los procesos de difusién que contribuyen a la densificacion [Al-Ageelin 2014].

En la Tabla 5.37 se muestran los valores de densidad y porosidad de los sinterizados de
las composiciones analizadas, que confirman la menor densificacion de las

composiciones con mayor contenido en aditivos.

Materi Densidad Densidad Porosidad Porosidad** (%)
aterial 3 S " -
(g/cm”) relativa (%) aparente Imag. x100 Iméag. 400x
UF 13.98 98.56 A04 B02 0.19 0.53
UFCr 13.85 98.18 A06 B0O4 0.38 0.92
UFV 13.80 97.99 A06 B0O4 0.45 1.23

*ISO 4505,** Andlisis de imagen (Imagen ProPlus software)
Tabla 5.37 Densidad y porosidad de los sinterizados de mezclas ultrafinas consolidados en
SPS a 1100 °C 80 MPa durante 5 min.

Puede notarse, como es la composicion UFV la que presenta una menor densidad
relativa, préxima al 98%, lo que representa una reduccion de densidad respecto a la
composicion UF, cercana al 0.6%. La composicion UFCr muestra una densidad relativa
ligeramente superior, en torno al 98.18%, alrededor de un 0.4% menor que la
composicion UF. Este mayor efecto del VC en la reduccion de la densificacion, es
consistente con lo obtenido en sinterizacidon convencional y en HIP, y con resultados de
otros autores [Sun 2011, Al-Ageelin 2014].

Esta reduccion de densidad podria estar relacionada con la superacion del limite de
solubilidad de aditivo en ligante, menor para el V que para el Cr, lo que causaria su
precipitacion en los bordes de grano WC/Co, limitando asi los procesos de difusién y
migracion del Co y con ello la densificacion del sistema [Sun 2011, Al-Ageelin 2014].

Puede sefalarse, que los valores de densidad relativa de las composiciones UFCr y
UFV son similares a los obtenidos por Sun et al. [Sun 2011] en mezclas ultrafinas
(250 nm) WC-11wt.%Co con menor contenido en aditivos (0.2 wt.%CrsC»-0.7 wt.%VC y
0.4 wt.%Cr3C»-0.7 wt.%VC) sinterizadas a 1200 °C con una presion de 40 MPa, lo que
pone en evidencia la influencia en la densidad final del sistema de otros factores, como

el tamafio de polvo, el contenido en Co, o la presién maxima aplicada.

A pesar de la reduccién de densidad obtenida en las composiciones UFCr y UFV, debe
indicarse que las densidades relativas alcanzadas son superiores a las de sus
homélogos obtenidos por sinterizacion convencional en fase liquida, a pesar de la baja
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temperatura empleada, lo que pone de manifiesto la efectividad del procesado SPS en
la consolidaciéon de mezclas con alto contenido en aditivos. No obstante, debe sefialarse
gue las densidades obtenidas en estos sinterizados son inferiores a las de sus
equivalentes procesados en HIP a la misma temperatura, lo que denota la necesidad de
aumentar temperatura y/o tiempo de exposicién para alcanzar niveles de densificacion
comparables a los obtenidos en HIP.

Las imagenes de microscopia Optica de los sinterizados de las composiciones UFCr y
UFV, mostradas en la Fig 5.120, evidencian el notable aumento de porosidad respecto a
la composicion UF (Fig 5.114 y Fig 5.115), y respecto a sus equivalentes obtenidos en
HIP a la misma temperatura.

Fig 5.120 Imégenes de MO de los sinterizados de mezclas ultrafinas consolldados en SPS a
1100 °C 80 MPa durante 5 min: a) y b) UFCr, c) y d) UFV.

Puede apreciarse un importante aumento de la porosidad tipo A, hasta niveles
equivalentes a A06 (0.2 vol.%), frente al AO4 (0.06 vol.%) de la composicion UF, y de la
de porosidad tipo B, hasta niveles B04 (0.06 vol.%), frente al BO2 (0.02 vol.%) de la
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composicion UF. Debe sefialarse, que aunque la codificacion de la porosidad aparente
de estos sinterizados s6lo difiere en la porosidad tipo B respecto a los obtenidos en HIP,
la porosidad obtenida mediante analisis de imagen, revela aumentos del porcentaje de

porosidad superiores al 40 y 50% en las composicion UFCr y UFV, respectivamente.

Al igual que en los materiales consolidados en HIP, en ninguna de los sinterizados
obtenidos por SPS se detectan fases secundarias, tal y como se observa en los
espectros de DRX de la Fig 5.121, lo que podria ser indicativo de la reduccion de la
decarburacion en este procesado, en consonancia con lo obtenido en las mezclas de

molienda.
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Fig 5.121 DRX de los sinterizados de mezclas ultrafinas consolidados en SPS a 1100 °C

durante 5 min.

Si se comparan los espectros de DRX de estos sinterizados, con los de sus homélogos
procesados en vacio (Fig 5.105) y en HIP (Fig 5.109), puede apreciarse un importante
aumento de la altura de la reflexion asociada al plano (0001), lo que sugiere cierto grado
de orientacion de los granos de WC en el procesado SPS, con orientacion preferente de

los planos basales del cristal de WC perpendicular a la direccion de prensado uniaxial.

En la Fig 5.122 se presentan las micrografias FESEM de los sinterizados de las
composiciones UF, UFCr y UFV, consolidados en SPS, que muestran microestructuras
mucho mas heterogéneas que las obtenidas en HIP, con abundantes segregaciones, de

mas de 1 um en algunos casos.
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e) f)
Fig 5.122 Microestructura de los materiales de mezclas ultrafinas sinterizados en SPS a
1100 °C 80 MPa durante 5 min: a) y b) UF, c) y d) UFCr, e) y f) UFV.

El analisis de estas segregaciones, pone de manifiesto importantes diferencias
composicionales, desde las constituidas mayoritariamente por Co, generalmente de
mayor tamafio y mas alargadas, a otras con elevado contenido en aditivos. La presencia

de estas segregaciones ricas en Cr/V también en la composicion de suministro, UF,
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resulta indicativo de la limitacion de la potencial accién inhibidora de los aditivos de
origen. En la Fig 5.123 se muestra un analisis EDX representativo de los dos tipos de
segregaciones, las ricas en Co y las ricas en Cr/V, presentes en los sinterizados de las

composiciones UF y UFV.
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c) d)
Fig 5.123 Analisis EDX de las segregaciones presentes en los sinterizados de mezclas
ultrafinas consolidados en SPS a 1100 °C 80 MPa durante 5 min: a) segregacion ricas en Co
en el material UF, b) segregacion de ricas en Cr-V en el material UF, c) segregacion de Co en

el material UFV, d) segregacion de ricas en V-Cr en el material UFV.

Debe sefialarse, que aunque la composicion de estas segregaciones es muy variable,
los andlisis realizados evidencian un aumento del contenido en V de ambas
segregaciones en la composicién UFV, al igual que ocurre con el Cr en la composicion
UFCr, lo que sugiere también una accién parcial de los aditivos incorporados. Esta
heterogeneidad en la distribucion de los aditivos puede atribuirse a la rapidez del
proceso, al rapido calentamiento y al corto tiempo de exposicidon a maxima temperatura,
que dificulta su completa disolucién en el Co, aunque, en el caso de las composiciones
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con mayor contenido en aditivos, UFCr y UFV, también podria deberse a la superacion

del limite de solubilidad de Cr y/o V en el ligante.

Puede notarse, la ausencia de O en las segregaciones ricas en Cr y V, a diferencia de
los observado en los sinterizados equivalentes obtenidos en HIP, lo que sugiere la
aceleracion de las reacciones de reducciéon de los o6xidos de los aditivos, en
consonancia con la activacion de la limpieza superficial de las particulas asociada a este
procesado [Cha 2003].

A pesar de la segregacion de aditivos, puede apreciarse una ligera reduccion del
tamafio de grano de los carburos en las composiciones UFCr y UFV, respecto a la
composicion de suministro, UF, tal y como reflejan los tamafios de grano promedio
recogidos en la Tabla 5.38.

Material  gicadon enSPS  prometio (m)
UF 1100 °C 80 MPa 5 min 248+12
UFCr 1100 °C 80 MPa 5 min 24012
UFV 1100 °C 80 MPa 5 min 235+13

Tabla 5.38 Tamafio de grano promedio del WC en los materiales de mezclas ultrafinas

sinterizados en SPS.

En el caso de la composicion con CrsC,, UFCr, puede observarse como la mayoria de
los granos muestran morfologias facetadas, similares a las observadas en los
sinterizados de la composicion UF, y Gnicamente se aprecia un menor predominio de las
zonas de elevada contigliidad, reduciéndose la proporcion de granos de mayor tamafio
observados en la composicion UF, lo que resulta indicativo de la obstaculizacion del
crecimiento por coalescencia, lo que debe estar relacionado con la limitacion de los
fendmenos de migracién del Co. Es este aspecto puede indicarse, que aunque la
deposicion y/o precipitacion de segundas fases sobre los bordes de grano del WC,
como mecanismo limitante de la coalescencia de granos, es propia del V [Yamamoto
2000, Lay 2002], en el caso del Cr, algunos estudios ha demostrado un enriquecimiento
en Cr del Co, en las interfases WC/Co [Elfwing 2005], asi como la segregacion de Cr en
las intercaras WC/Co y WC/WC [Yamanaka 2007], lo que justificaria la limitacion del

crecimiento por coalescencia observado.

En la composicién con VC, UFV, puede apreciarse, ademas de, una ligera reduccion del
tamafo de grano promedio, que se sitian alrededor de los 235 nm, frente a los 250 nm
de la composicion UF, un desarrollo incompleto de los granos, que muestran
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morfologias mucho menos facetados que las obtenidos en las composiciones UF y
UFCr. Esto resulta indicativo de la limitacion de los mecanismos de solucion-
reprecipitacion, lo que contribuye, per se, a reducir el crecimiento por coalescencia, al
reducirse la probabilidad de contacto de granos con la misma orientacion. Esta
limitacion o supresion de los cambios morfoldgicos de los granos de WC por efecto del
VC es consistente con las observaciones de Wang et al. [Wang 2008a], lo que sugiere
una accion del VC en SPS, aunque incompleta, analoga a la obtenida en procesado

convencional.

En la Fig 5.124 se muestran imagenes TEM del material UFV sinterizado en SPS, que
muestran una importante proporcién de granos con tamafos proximo a la escala
nanomeétrica, no bien definidos en las imagenes FESEM, por su morfologia y
contigiiidad. Esto plantea una posible sobreestimacion del tamafio de grano promedio
en esta composicion, debido a la consideracion, en las imagenes FESEM, como granos
individuales de agregados constituidos por varios granos.

200 nm

Fig 5.124 Imagenes TEM del material UFV consolidado en SPS a 1100 °C 80 MPa durante 5
min.

Debe sefialarse, que no se han observado granos con los “escalones” tipicos de
composiciones dopados con VC, atribuidos a la formacién de carburos cubicos (V,W)Cx
sobre los granos de WC [Fang 2009]. No obstante, la reduccién de tamafios y la
morfologia de los granos, mucho menos facetada que en la composicion UF, resulta
indicativa de la accion del VC, si no por precipitacion de segundas fases, probablemente
por deposicion sobre los granos de WC, limitando asi los procesos de disolucion-
reprecipitacion y migracion de borde de granos, responsables del crecimiento de grano.
Ademas, puede observarse, algunos granos de mayor tamafio de elevada elongacion, lo
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que podria estar relacionado con la deposicion preferente del V sobre los planos
basales (0001) [Yamamoto 2000, Yamanaka 2007].

5.2.2. Estudio del comportamiento en sinterizacién de composiciones

obtenidas a partir de la mezcla nanocristalina comercial

En este apartado se analiza el comportamiento durante la sinterizacién de las
composiciones obtenidas a partir de la mezcla WC-12Co nanocristalina comercial,
descrito en el apartado 4.1, con adicion de CrsC, y VC. Este andlisis se lleva a cabo
mediante ensayos dilatométricos complementados con ensayos termogravimétricos y
calorimetria diferencial de barrido y un estudio de densificacion y desarrollo
microestructural en sinterizacién convencional en vacio, y en sinterizacion asistida por
presion a baja temperatura, mediante compactacion isostatica en caliente (HIP) y
sinterizacion por chispa de plasma (SPS).

5.2.2.1. Control del contenido en Carbono

La importante decarburacion durante la sinterizacién de la mezcla nanocristalina
comercial, por su elevado contenido en O tras la molienda, segun los resultados
obtenidos en el apartado 5.1.2, pone de manifiesto la necesidad de afiadir C a la
composicion de suministro, para compensar la pérdida experimentada durante el ciclo

térmico, y evitar asi la formacion de fases secundarias fragilizantes.

Para ello, y dado que se cambian las condiciones de molienda respecto a las utilizadas
en los sinterizados analizados en el apartado 5.1.2, se procesa la mezcla con la
composicion de suministro, en las nuevas condiciones de molienda, y en base al andlisis

de C de los sinterizados se seleccionada el contenido de C a afiadir.

La molienda-homogeneizacion de esta mezcla, asi como de las composiciones con
aditivos seleccionadas, se realiza en molino planetario, en medio himedo, con una
velocidad de rotacion de 700 rpm durante 2 h, tal y como se detalla en el 4.4. En la
Fig 5.125 se muestran las imagenes FESEM de la mezcla WC-12Co nanocristalina
comercial tras la molienda, en estas condiciones. Puede observarse, al igual que en las
condiciones de molienda iniciales (apartado 5.1.2), como aunque se preservan las
formas angulares del WC, se consigue el recubrimiento de los carburos por la fase Co,
lo que se evidencia en el menor brillo de los bordes de las particulas, en comparacion
con las imagenes del polvo en estado de suministro (Fig 5.17). Ademas, puede
apreciarse una ligera reduccion del tamafio de las particulas compuestas, siendo mucho
menos evidente la reduccidon del tamafio de los carburos. Si se comparan las
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micrografias del polvo molido en estas condiciones, con las del obtenido en las
condiciones de molienda iniciales (Fig 5.18), puede notarse una menor reduccion del
tamafio de las particulas compuestas, asi como de los carburos constituyentes, lo que
pone en evidencia que estas condiciones se alcanza un estadio de molienda previo al

logrado en las condiciones iniciales, a pesar de la mayor energia del proceso.

a) b)
Fig 5.125 Micrografias FESEM de la mezcla WC-12Co nanocristalina comercial tras 2 h de

molienda en himedo (N): a) imagen general, b) detalle de los agregados.

Este aspecto, también se refleja en los espectros de DRX, presentados en la Fig 5.126,
gue muestran un menor ensanchamiento de las reflexiones del WC, indicativo de una
menor reduccion del tamafio de cristalito por efecto de la molienda.

En la Tabla 5.39 se recogen los valores de tamafios de cristalito y deformacion de red
de la mezcla molida en estas condiciones, junto con los obtenidos en la mezcla en

estado de suministro y molida en las condiciones iniciales (N molido*, N25).

Puede notarse, como en estas condiciones de molienda se obtiene un mayor tamafio de
cristalito, de unos 26 nm aplicando la ecuacion de Scherrer y sobre los 38 nm al

considerar el nivel de microdeformacién de red, que alcanza un 0.12%.
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Fig 5.126 Espectro de DRX de la mezcla WC-12Co nanocristalina antes y después de la

molienda: a) Difractograma completo, b) Detalle de la reflexién del plano (10i0 ) del WC.

Esto representa una reduccion de tamafio de cristalito por efecto de la molienda superior
al 42%, frente al 52% logrado con las condiciones iniciales, y un aumento del nivel de
microdeformacion respecto a la mezcla en estado de suministro de un 100%, frente al
216% obtenido en la mezcla N25.

Scherrer Stokes-Wilson (SW)
) Tamario de cristalito Tamarfio de cristalito Deformacion
Material
(nm) (nm) (%)
N suministro 51 66 0.06
N molido 26 38 0.12
N molido* (N25) 20 32 0.19

Tabla 5.39 Tamafio de cristalito y nivel de microdeformacion del WC en la mezcla

nanocristalina comercial antes y después de la molienda.

Estos resultados evidencian diferencias entre las dos condiciones de molienda, mucho
mas importantes en el nivel de microdeformacion de red que en el tamafio de cristalito,
lo que debe estar relacionado con la dificultad de reducirse el tamafio de cristalito a
medida que éste se aproxima al denominado “valor limite” [Enayati 2009, Mandel
2014a].

Debe indicarse, que segun los andlisis realizados, el contenido en O de la mezcla
molida en estas condiciones es de un 1.46 wt.%, frente al 1.68 wt.% de la mezcla N25,
lo que pone de manifiesto una reduccion del O incorporado durante el procesado

(molienda y secado) de alrededor de un 32%. A pesar de esta reduccién del O
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incorporado en la procesado previo, el contenido en O final sigue siendo elevado, lo que
en ausencia de C libre produce una acusada decarburacion del material durante la
sinterizacion, tal y como revela la importante formacién de fase n obtenida en los
sinterizados. En la Fig 5.127 se muestran las imagenes SEM del material sinterizado en
vacio a 1400 °C durante 60 min.

20pm 10um

Fig 5.127 Micrografias SEM del material nanocristalino comercial (N) sinterizado a 1400 °C

durante 60 min.

El contenido en C medido en este material fue de 4.6 wt.%, lo que sitda el requerimiento
de C para alcanzar el contenido teérico de la composicion (5.39 wt.%C) alrededor del
0.8 wt.%, que fue la cantidad seleccionada para las composiciones con aditivos, tras
confirmar experimentalmente la estructura bifasica de los sinterizados (obtenidos a
1400 °C 60 min).

5.2.2.2. Descripcion y caracterizacion de las mezclas nanocristalinas
estudiadas

La designacion y composicion de las mezclas nanocristalinas estudiadas se muestra en
la Tabla 5.40.

Aditivos (wt.%)

Designacion Mezcla de partida
C Cr3C, vC
NC N (WC-12Co) 0.8 - -
NCCr N (WC-12Co) 0.8 1 -
NCCrv N (WC-12Co) 0.8 0.5 0.5
NCV N (WC-12Co) 0.8 - 1

Tabla 5.40 Designacion y composicion de las mezclas estudiadas.
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En la Fig 5.128 se presentan las micrografias FESEM de la mezcla nanocristalina, NC,
tras la etapa de molienda, donde puede apreciarse una menor definicion de las formas
angulares del WC, que en la mezcla sin adicion de C, molida en idénticas condiciones
(Fig 5.125), lo que resulta indicativo de un mayor recubrimiento de los carburos por la
fase Co. Ademas, pueden observarse algunas particulas compuestas con morfologias
aplanadas, lo que sugiere el predominio de los fendmenos de deformacion. Ambos
aspectos, deben atribuirse al C afiadido, debido probablemente a su efecto lubricante,

y/o a una posible disolucion en el ligante.

a) b)
Fig 5.128 Micrografias FESEM de la mezcla WC-12Co nanocristalina comercial con adicién

de C (NC) tras la etapa de molienda: a) imagen general, b) detalle de los agregados.

El espectro de DRX de esta mezcla, NC molida, mostrado en la Fig 5.129, no evidencia
diferencias significativas respecto al de la composicién sin C, N, molida en las mismas
condiciones. Puede notarse, una reflexion adicional sobre 26.6° (20) asociada al C
grafito, y una ligera reduccion del ensanchamiento de los picos del WC, tal y como se
observa en el detalle mostrado en la Fig 5.130a, consistente con un posible efecto
protector del C, relacionado con la deposicibn o adsorcién sobre las particulas

compuestas, absorbiendo parte de la energia de las colisiones.

En este proceso, dada la alta energia de molienda y la elevada solubilidad del C en el
Co, es factible su disolucion parcial en el ligante, lo que resulta consistente con el
desplazamiento a angulos bajos a la reflexion mas intensa del Co-fcc, atribuido al
aumento del espaciado interplanar, tal y como se observa en la Fig 5.130b, aunque

seria necesario un analisis de la fase Co para confirmar este aspecto.

Debe sefalarse, que el tamafio de cristalito obtenido del ensanchamiento de los picos
del WC en esta mezcla NC molida, es de 34 nm aplicando la ecuacién de Scherrer, y de
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45 nm, segln el método de Stokes-Wilson, lo que representa una reduccion de tamafio
de cristalito por efecto de la molienda superior al 32%, alrededor de un 10% menor que
la lograda en ausencia de C.
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Fig 5.129 Espectro de DRX de la mezcla WC-12Co ultrafina comercial NC tras la molienda.
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Fig 5.130 Detalles del espectro de DRX de la mezcla WC-12Co ultrafina comercial NC tras la

molienda: a) Detalle de la reflexién asociada al plano (lOiO) del WC. b) Detalle de la reflexién

principal del Co-fcc.

Llama la atencion el bajo nivel de microdeformacion de red obtenido, de un 0.09%,
apenas un 0.03% mayor que del polvo en estado de suministro, lo que supone una
reduccion del incremento de microdeformacion interna del WC durante la molienda
respecto a la mezcla sin C, N, de un 50%. Esto pone de manifiesto un importante efecto

del C en la limitacién del nivel de deformacién de red del WC durante la molienda, lo que
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podria estar relacionado con el menor incremento de la temperatura del polvo durante el

proceso, atribuido al efecto lubricante del C.

Respecto a la distribucion de los aditivos inhibidores afiadidos en estas composiciones,
debe indicarse, que aunque no se aprecian importantes heterogeneidades, derivadas de
la segregacion de éstos durante la molienda, tal y como se observa en la imagen
FESEM en modo BSE, mostrada en la Fig 5.131, los mapas de distribucion de
elementos evidencian una distribucion no totalmente homogénea, con zonas, de més de

0.5 um, con mayor concentracion de estos elementos.

~5pm 1 Cr T ~5pm !

Fig 5.131 Imagen SEM en modo BSE de la mezcla NCCrV junto con los mapas de
distribucién de Co, Cry V.

Esto resulta indicativo de la efectividad de la molienda en la distribucion de
constituyentes, aunque queda patente, que la reduccién de tamafios de particula de los
aditivos no es suficiente para asegurar una distribucion totalmente homogénea, lo que
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esta relacionado con la importante diferencia de tamafios, de ambos, CrsC,; y VC,

respecto al WC, de alrededor de un orden de magnitud.

Los analisis quimicos realizados revelan un incremento del contenido de O de las
composiciones con aditivos inhibidores, tal y como se muestra en la Tabla 5.41. Este
aumento del contenido en O es mas significativo en las composiciones con VC, en
consonancia con lo obtenido en las mezclas ultrafinas, lo que, como se menciona
anteriormente, debe atribuirse a los 6xidos de dichos carburos, tanto los presentes en
estado de suministro como los formados durante la molienda.

Material wt.%0 wt.%C
NC 1.31+£0.02 6.11+0.03
NCCr 1.37+£0.02 6.18+0.03
NCCrVv 1.39+0.03 6.20+0.03
NCV 1.44+0.03 6.22+0.03

Tabla 5.41 Contenido de O (wt.%) y C (wt.%) de las mezclas analizadas.

Puede notarse, como el incremento del contenido en O de la composicion NCV, al igual
que en el resto de composiciones con aditivos, va acompafiado de un incremento similar
del contenido en C, debido a la contribucién del C de dichos carburos, por lo que, a
priori, no parece necesario incrementar el porcentaje de C afiadido a estas

composiciones.

5.2.2.3. Andlisis térmico

En este apartado se analiza el efecto de la composicién de la mezclas nanocristalinas
en la reacciones y/o transformaciones que se producen durante el calentamiento. Antes
de estudiar el efecto de la adicion de CrsC; y VC en el comportamiento a alta
temperatura, se analiza el efecto la adicién de C a la composicion de suministro (NC),
en los procesos de reduccion carbotérmica de los 6xidos presentes, y en la temperatura

de formacion del liquido eutéctico.

En la Fig 5.132a se muestran los registros de variacion de masa (TG) y velocidad de
variacion de masa (dTG), durante el calentamiento hasta 1400 °C, de la mezcla
nanaocristalina comercial con la composicion de suministro (N) y con adiciéon de C, (NC).
La sefial de flujo térmico (DSC) de ambas mezclas, N y NC, durante el calentamiento
hasta 1400 °C, se presenta en Fig 5.132b. Debe mencionarse, que los ciclos de

“sinterizacién” analizados, van precedidos, en todos los casos, de un ciclo de
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“desparafinado”, que no aporta informacion adicional ya que proporciona registros

practicamente idénticos en todas las composiciones (véase apartado 5.1.2.2).
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Fig 5.132 Efecto del contenido en C de la mezcla nanocristalina comercial en la variacion de
masa (TG y dTG) (a) y flujo térmico (DSC) (b).

El primer aspecto a destacar es la mayor variacion de masa de la mezcla con C, NC,
(2.34%) respecto a la composicion de suministro, N, (2.22%) a pesar de su menor
contenido en O (1.31 wt.% en NC frente al 1.46 wt.% de la mezcla N), lo que s6lo puede
asociarse al C libre disponible, que podria favorecer la reducciéon de 6xidos con C
(MO+C<M+CO), frente a la reduccion con CO (CO2+C<2C0O, MO+CO«< M+COy),

llevando ésta asociada una mayor pérdida de masa. Este aspecto podria ser confirmado
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con un andlisis de los gases emitidos durante el proceso. En este sentido, puede
indicarse que al comparar los registros de termogravimetria de la mezcla N con los de la
mezcla N25 (apartado 5.1.2.2), en las que varia el acondicionamiento previo (molienda y
secado) y como consecuencia el contenido en O, puede apreciarse, como en ausencia
de C libre, se obtiene menor variacion de masa durante el calentamiento (TG de 2.22%
en N, frente a 2.35% en N25) debido al menor contenido en O del polvo (wt.%0=1.46 en
N, frente al 1.68 wt.%0 en N25).

Puede observarse, como ambos materiales, N y NC, muestran pérdidas de masa
practicamente idénticas en la regién correspondiente a la reduccion de éxidos de Co, y
no se aprecian diferencias, en la variacion de masa, hasta empezada la reduccion
carbotérmica de los 6xidos de W, siendo alrededor de los 700 °C, cuando se observa un
aumento en la velocidad de pérdida de masa de la mezcla NC.

Puede notarse, como, a pesar de la mayor pérdida de masa asociada a la reduccion de
los 6xidos de W en la mezcla NC, se tiene un adelantamiento del maximo de velocidad
de variacion de masa (789 °C), respecto a la mezcla N (797 °C), asi como del final de la
reduccion (870 °C en la mezcla NC frente a 890 °C en la N). Esto es debido a la
disponibilidad de C libre en la mezcla NC, en contraste con la composicion N, en la que
la cinética de reaccion se ve limitada por la difusion del C que se encuentra formando
parte del WC. El mismo efecto se aprecia en el pico endotérmico de la sefial de flujo
térmico con maximo préximo a los 800 °C, aunque los registros evidencian una menor

divergencia en la temperatura de reaccion.

El siguiente pico endotérmico detectado en la mezcla N, que se inicia sobre los 1190 °C,
no aparece en la mezcla NC, lo que sugiere que en esta composicidon no se forma fase
1, sino que es el C afiadido el que se consume en las reacciones de reduccién
carbotérmica de las impurezas oxidicas. Como se indica en el apartado 5.1.2.2, el pico
detectado sobre los 1190-1200 °C en la composicion de suministro (mezclas N y N25),
se cree que estd asociado a la transicion M12C (CogWsC) -> MeC (CosW3C), por lo que
su no deteccién en la mezcla NC seria indicativa de la no formacion de CosWeC. En este
sentido, debe sefalarse que la formacién de esta fase 1" (CosWsC) se debe producir en
el rango de temperatura de reduccion de los 6xidos de W, a consecuencia de la
decarburacion experimentada, por lo que la superposicion de ambas transformaciones
impediria su deteccion en la sefial de flujo térmico. Esto resulta consistente con los
resultados de Kurlov et al. [Kurlov 2011], que encontraron importante formacién de fase

n’ sobre los 800 °C en mezclas nanocristalinas, con alto contenido en O.
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El dltimo pico endotérmico de las curvas de flujo térmico asociado a la formacion del
liquido eutéctico, se detecta sobre los 1354 °C (Tmaximo) €N la composicién NC mientras
que en la N se desplaza hasta los 1372 °C (Tmaximo), |0 que representa una reduccion de
casi 20 °C en la temperatura eutéctica, debido al ajuste del contenido en C de la
composicion. Esto resulta consistente con los resultados de Delanoe et al. [Delanoe
2004]. Debe mencionarse que la temperatura eutéctica de la mezcla NC es préxima a
las encontradas por Hewitt et al. [Hewitt 2009a, Hewitt 2009b] en mezclas
nanocristalinos de similar composicion (1340-1365 °C), e inferior a las reportadas por
Leitner et al. [Leitner 1997] y Gille et al. [Gille 2001] en mezclas con mayor tamafio de
grano del WC (1371-1374 °C). Esto podria ser indicativo de la influencia del tamafio de
grano del WC en la temperatura de formacion del liquido eutéctico, en consonancia con
resultados de algunos autores [Leitner 1997, Hewitt 2009a, Hewitt 2009b], aunque para
confirmar este aspecto seria necesario analizar en idénticas condiciones, mezclas con
diferente tamafio de grano del WC e igual composicion, dada la importante influencia del

contenido del C.

En la Fig 5.133 se muestran los registros de variacion de masa (TG) y velocidad de

variacion de masa (dTG) de las mezclas nanocristalinas con adicion de CrsC,/VC.
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Fig 5.133 Variacién de masa (TG) y velocidad de variacion de masa (dTG) durante el ciclo de

sinterizacion, previo desparafinado, de las mezclas nanocristalinas analizadas.

Puede notarse, como las mezclas con aditivos presentan mayor pérdida de masa,
resultado de la intensificacion de las reacciones de reducciéon carbotérmica de los

6xidos, a consecuencia del incremento del contenido en O. Este efecto es mas marcado
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en la composicién NCV, que registra una pérdida de masa durante el calentamiento de

un 2.63%, frente al 2.34 % registrado en la mezcla NC.

Debe sefialarse, que la variacion de masa de estas mezclas nanocristalinas es mucho
mayor que la experimentada por las mezclas ultrafinas analizas en el apartado 5.2.1.2,
como resultado, de su mayor contenido en O y C libre. Asi, si se compara la pérdida de
masa de la mezcla NCCrV, (2.53%) con la de la mezcla ultrafina mas préxima en
composicion, UF (1.80%), se tienen diferencias de pérdida de masa de mas de un 0.7%,

lo que equivaldria a una variacion en la pérdida de masa superior al 40%.

Por otro lado, puede observarse, como a baja temperatura, las cuatro composiciones
muestran un comportamiento similar en cuanto a variacion de masa, hasta superados
los 750 °C. La reduccidn carbotérmica de los 6xidos de Co, detectada entre los 430 y los
610 °C, en todas las composiciones, tiene un efecto poco significativo en la pérdida de
masa total, inferior al 10%, lo que denota una escasa oxidacion del Co, a diferencia de
lo observado en las mezclas ultrafinas, en las que la pérdida de masa correspondiente a
la reduccion de 6xidos de la matriz, representaba alrededor de un 30% de la pérdida de
masa total. La escasa importancia de estas reacciones se constata en los registros de
DSC, mostrados en la Fig 5.134, en los que apenas se detecta variacion en la sefial de

flujo térmico en este rango de temperatura.

Las diferencias entre las composiciones analizas, se empiezan a detectar en el rango de
temperatura correspondiente a la reduccion de 6xidos del W (comprendido entre los
610 °C y los 870/885 °C, en funcion de la composicién), donde se aprecia una reduccion
de la variacién de masa asociada a estas reacciones en las composiciones con aditivos,
mucho méas marcada en el caso del CrsC,. Asi, mientras en la mezcla NC la variacion de
masa en este rango de temperatura, es de una 1.98%, en la mezcla NCCr, apenas
alcanza el 1.68%. Esto denota, una menor oxidacion del WC en presencia,
principalmente de Cr, lo que debe estar relacionado con el caracter pasivante del 6xido
de Cr, superior al de V. Esta menor importancia de las reacciones de reduccion
carbotérmica de los 6xidos de W en presencia de CrsCp también se evidencia al

comparar las areas del pico endotérmico de la sefial de flujo térmico.
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Fig 5.134 Flujo térmico (DSC) durante el ciclo de sinterizacion, previo desparafinado, de las

mezclas nanocristalinas analizadas.

Por otro lado, en las mezclas con VC (NCV, NCCrV) puede observarse, tanto en los
registros de velocidad de variacion de masa como en los de flujo térmico, un
desplazamiento del fin de la transformacién, lo que podria se indicativo de la formacion

de oxidos complejos de W/V, de mayor estabilidad.

La ultima transformacién que lleva asociada variaciéon de masa es la reduccion
carbotérmica de los oOxidos de los aditivos, que va de los 870-885 °C a los
1140-1170 °C, dependiendo del tipo del aditivo, y que se corresponde con el segundo
pico endotérmico de la sefial de flujo térmico. Debe sefialarse que son las mezclas con
Cr3Cz, NCCr y NCCrV, las que experimentan mayor pérdida de masa en este rango de
temperatura, un 0.54% en la mezcla NCCr frente a 0.45% en la mezcla NCV, lo que
indica una mayor oxidacién del Cr. Este efecto también se refleja en la sefial de flujo
térmico, donde puede observarse una mayor profundidad del pico en las mezclas con
Cr, NCCr y NCCrV. Por otro lado, puede observarse, como, a pesar de la mayor
cantidad de Oxidos de Cr, la reducciéon se completa a menor temperatura que en las
composiciones con VC, lo que se debe a la mayor estabilidad de los 6xidos de V, que

hace que se requiera una mayor temperatura para su reduccion.

El ultimo aspecto a analizar es el efecto de los aditivos en la temperatura eutéctica. En
este sentido, la comparacién del dltimo pico endotérmico de la sefal de flujo térmico,

evidencia la reduccién de la temperatura de formacion del liquido eutéctico por efecto de
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los aditivos. En la Tabla 5.42 se recogen, para cada composicion, la temperatura de

inicio de la fusion (Tinicio), Y €l maximo de la transformacion (T maximo)-

Material Tinicio Timaximo
NC 1334 1354
NCCr 1322 1342
NCCrVv 1306 1328
NCV 1310 1334

Tabla 5.42 Temperatura de formacion del liquido eutéctico en las mezclas nanocristalinas

analizadas, segun los registros de DSC.

Puede notarse como es la adicion conjunta de CrzC, y VC (NCCrV) la que produce una
mayor reduccion de la temperatura de formacion del liquido eutéctico, en consonancia
con la literatura [Leitner 1997, Gille 2001]. Puede mencionarse, que la temperatura
eutéctica obtenida para la composicion NCCrV (1329 °C), coincide con la obtenida por
Gille et al. [Gille 2001] (1328 °C) en una composicion similar, aunque debe indicarse que
la diferencia respecto a la composicion sin aditivos es mucho menor que la encontrada
por estos autores (Tmaximo= 1354 °C en NC frente a Tmaximo=1374 °C en ausencia de
aditivos [Gille 2001]).

Si se analiza el efecto de ambos aditivos por separado, puede apreciarse una mayor
influencia del VC (Tmaximo= 1334 °C) frente al CrsCz (Tmaximo= 1342 °C), en la reduccién
de la temperatura eutéctica del sistema, en consonancia con lo obtenido en las mezclas
ultrafinas. La comparacion de las temperaturas eutécticas encontradas en las mezclas
nanocristalinas con las de las mezclas ultrafinas analizadas, permite advertir una ligera
reduccion en las nanocristalinas. Asi, puede notarse como la menor temperatura
eutéctica obtenida en las mezclas nanocristalinas, correspondiente a la composicion
NCCrV (Tmaximo=1329 °C), es ligeramente inferior a la de la mezcla ultrafina méas préxima
en composicion, UF (Tmaximo=1338 °C), siendo més cercana a la de la composicion UFV
(Tmaximo=1325 °C), con mas de un tercio mas de aditivos. Este efecto, en principio,
podria atribuirse al menor tamafio de grano del WC en las mezclas nanocristalinas,
aunque el bajo contenido en C final y la presencia de fase n en los sinterizados de

mezclas ultrafinas, apunta a este aspecto como origen de la divergencia.

5.2.2.4. Estudio dilatométrico

Antes de analizar el efecto de los aditivos inhibidores de crecimiento de grano en la
contraccidon de las mezclas nanocristalinas, se comparan las dilatometrias de las
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mezclas con y sin adicién de C. En la Fig 5.135 se muestran los registros de contraccién
y velocidad de contraccion de la mezclas N y NC. Ademas se han incluido las curvas de
la mezcla N25 analizada en el apartado 5.1.2.1, que corresponde a la composicién de

suministro procesada en las condiciones de molienda iniciales.
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Fig 5.135 Efecto del contenido en C en la contraccién (a) y rapidez de contraccion (b) de la

mezcla nanocristalina comercial.

Deben sefalarse, las diferencias entre las mezclas N y N25, como resultado del
diferente acondicionamiento previo, tales como, variacion del contenido en O de la
mezcla, ligeramente inferior en la N (1.46% en N frente a 1.68% en N25), y diferencias

en el tamafo de cristalito del WC, superior en la mezcla N (38 nm en N frente a 32 nm
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en N25), y en el nivel de deformacién de red del WC, también menor en la mezcla N
(0.12% en N frente a 0.19% en N25).

Puede indicarse, en relacion a la densidad en verde de los compactos empleados en los
ensayos dilatométricos (obtenidos por prensado uniaxial a 200 MPa, tal como se explica
en el apartado 4.4.6), que la densidad alcanzada en la mezcla NC, 6.87+0.02 g/cm3
(Pelatva=47.77%) es inferior a la de la mezcla N, 7.02+0.02 g/cm® (pelaiva=48.82%), lo que
puede atribuirse a la variacion del contenido en C de ambas mezclas (contenido en C de
6.11 wt.% en NC frente al 5.31 wt.% en N), aunque no se descarta el efecto del C libre
en la reduccion de la compresibilidad. Ademas, debe sefialarse la similitud en cuanto a
densidad en verde de la mezcla N y la N25 (7.01+0.02 g/cm®).

Puede notarse, como las curvas de contraccion y velocidad de contraccién de la mezcla
N coincide practicamente con las de la mezcla N25, y GUnicamente se aprecia un ligero
desplazamiento de la curva de rapidez de contraccion a partir los 800 °C, lo que debe
atribuirse al mayor contenido en O de la mezcla N25. Este adelantamiento, aunque
tenue, de la densificacion en la mezcla N, esté relacionado con la menor presencia de
oxidos de W, que favorece el mojado de los carburos por el Co y con ello el
reagrupamiento de particulas, y con la menor formacion de fase n, que dejaria mayor
cantidad de Co disponible. Aun asi, puede apreciarse como en ambas se alcanza
practicamente la misma contraccion durante el calentamiento y una contraccion final
muy similar (24.52% en N frente a 24.31% en N25).

Si se compara la contraccion de las mezclas N y NC, puede apreciarse como la
composicion NC muestra una mayor contraccion total (25.45% en NC frente a 24.52%
en N), indicativa de una mayor densificacion durante el ciclo térmico, lo que esta
relacionado con su menor densidad en verde. Llama la atencién, que ambas mezclas
muestren una contraccion similar durante el calentamiento (23.45% en N frente a 23.56
en NC), y sea en la isoterma donde se registran las diferencias de contraccion que
marcan la variacién en la contraccion final. En este aspecto, puede sefialarse que
mientras en la mezcla N la contraccién durante el calentamiento representa casi el 96%
de la contraccion final, en la NC la contribucion del calentamiento a la contraccidn final
se reduce al 93%. Esto denota una menor densificacion de la mezcla NC durante el
calentamiento, que se compensa con una mayor cinética de densificacion en la
isoterma, lo que podria estar relacionado con la porosidad asociada al C libre, es decir,
los espacios ocupados por el C antes de su difusién, de dificil llenado sin suficiente

cantidad de fase liquida.
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Puede notarse como, aunque en ambas mezclas la contracciéon se inicia a la misma
temperatura, alrededor de los 650 °C, la mezcla NC presenta una menor cinética de
contracciéon a baja temperatura, hasta los 970 °C aproximadamente, lo que debe
atribuirse a la mayor relacion C/W del sistema. Este efecto ha sido observado por otros
autores [Petersson 2004, Bounhoure 2009], aunque no hay una explicacién clara al
respecto. En las composiciones estudiadas, la mayor contraccion a baja temperatura de
la mezcla N podria atribuirse al cambio volumétrico asociado a la formacion de fase n,
aunque debe sefialarse que el comportamiento observado es similar al encontrado por
otros autores en composiciones con menos de un 0.6 vol.% de fases secundarias (fase
ny n’). Otros factores, como la variacion en la cinética de los procesos de difusion del
Co, asociada a diferencias en su composiciéon y/o en sus propiedades microscopicas,
como densidad de dislocaciones, vacantes y defectos de apilamiento, también podrian
justificar el comportamiento observado. Puede mencionarse que Bounhoure et al.
[Bounhoure 2009] constataron la aceleracion de los fenémenos de mojado en grados
con baja relacién C/W (formacién de fase 1), respecto a composiciones con alta relacion
C/W (precipitacién de C), atribuyendo este efecto a la reduccion de la energia interfacial
WC/Co (formacion de interfases WC/Co de menor energia) en composiciones ricas en
W, asociada al adelantamiento de la transicion ferromagnética-paramagnética del

ligante y al aumento de los fendmenos de recristalizacion de éste.

A alta temperatura se aprecia la tendencia inversa, es decir, se adelanta el inicio de la
regién de contraccion rapida (de unos 20 °C), y aumenta la velocidad de contraccién, en
la mezcla NC se respecto a la mezcla N. Esta mayor cinética de densificacion a alta
temperatura de la composiciébn con mayor contenido en C, en consonancia con la
literatura [Petersson 2004, Bounhoure 2009], puede atribuirse al mayor contenido de Co
libre en la composicion en NC, por la ausencia o reduccion de la formacion de fase n, y
a la intensificacion de los fendmenos de solucion-reprecipitacion que contribuyen a la
densificacion, por el aumento en si de la cantidad de Co disponible y por la mayor
relacién C/W de éste, que aumenta la solubilidad del WC [Labergne 2002].

Respecto al efecto de la formacion de la fase liquida en la contraccion, puede notarse,
como a pesar de las diferencias en la temperatura eutéctica de ambas composiciones,
segun los registros de DSC, apenas se aprecia desplazamiento del maximo de
velocidad de contraccion asociada a la formacion del liquido. El adelantamiento del
inicio del pico en la mezcla N, a pesar de su mayor temperatura eutéctica, y el hecho de

gue presente un maximo mas marcado, pese a la menor cantidad de liquido, por la
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formacion de fase m, resulta consistente con la contribucion de una Ultima etapa de

densificacion en fase solida, no perceptible en la mezcla NC.

Si se comparan los porcentajes de contraccion en fase sélida de ambas mezclas,
considerando la contraccion hasta el maximo de velocidad de contraccion asociado a la
formacion liquido, puede sefialarse que mientras en la mezcla N la contraccién en fase
solida es superior al 91% de la contraccion total, en la mezcla NC representa menos del
90% de la contraccion final. No obstante, puede indicarse que el porcentaje de
contraccién en fase sélida de la mezcla NC, consistente con otros datos de la literatura
[Fang 2005], es superior al 87.4% obtenido en la mezcla ultrafina UF analizada en el
apartado 5.2.1.3.

En la Tabla 5.43 se recoge la densidad en verde de los compactos de las mezclas
nanocristalinas con aditivos empleados en las dilatometrias.

Densidad relativa

Material Densidad*(g/cm?) (%)
NC 6.87+£0.02 47.77+£0.14
NCCr 6.69+0.03 47.06+£0.21
NCCrVv 6.70+£0.03 47.24+0.21
NCV 6.74+0.02 47.55+0.14

*Densidad geométrica

Tabla 5.43 Densidad en verde de las mezclas nanocristalinas analizadas.

Puede notarse como la incorporacion de aditivos reduce la densidad relativa de los
compactos en verde, siendo este efecto mas marcado en las composiciones con CrsC,,
en consonancia con lo observado en las mezclas ultrafinas. Asi, es la mezcla NCCr la
gue presenta una menor densidad en verde, en torno al 47% de la densidad tedrica de
la composicion, lo que representa una variacion de densidad relativa respecto a la

composicion sin aditivos inhibidores, NC, de un 1.5% aproximadamente.

En la Fig 5.136 se muestran las curvas de contraccion de las mezclas nanocristalinas
analizadas, que evidencian un retardo de la densificacion del sistema por efecto de los
aditivos inhibidores de crecimiento de grano, mas acusado en el caso del VC, en cuyas
composiciones se aprecia una marcada reduccidon de la contraccion durante el

calentamiento y de la contraccién final del sistema.

381



Resultados y discusion

500
Temperatura (%)
000 . ‘ . .
200 400 B0 T 1000 1200 1400
500 A
. —NC
& 1000 A —HNCer
iy —MNCCrY
= -15.00 A —MNCY
-20000 A
-26.00 1
-30.00

Fig 5.136 Contraccién de las mezclas nanocristalinas estudiadas.

Puede sefialarse, que mientras en la composicion sin aditivos, NC, la contraccion al
inicio de la isoterma es del 23.56%, en las mezclas con VC, composiciones NCCrV y
NCV, se reduce al 23.04% y 22.71%, respectivamente. La reduccion en la contraccion
final de estas mezclas es aun mayor, del 25.45% de contraccién total registrado en la
composicion NC al 24.68% y 24.22% alcanzado en las composiciones NCCrV y NCV
respectivamente. En la Tabla 5.44 se comparan los porcentajes de contraccion durante

el calentamiento, en el mantenimiento y la contraccién final de las mezclas analizadas.

Material Contracqic’)n durante el Contra_cci;’)n durante el Cam_bio dimensional
calentamiento, dl/lo (%) mantenimiento, dl/lo (%) final dl/lo(%)
NC -23.56 -1.78 -25.45
NCCr -23.49 -1.70 -25.30
NCCrV -23.04 -1.53 -24.68
NCV -22.71 -1.40 -24.22

Tabla 5.44 Resultados de los ensayos dilatométricos de las mezclas nanocristalinas.

Esto resultados ponen de manifiesto el importante efecto del VC en la reduccién de la
densificacion, no sélo en estado solido, como refleja la literatura [Gille 2002, Fang 2005],
sino también, e incluso en mayor grado, durante la isoterma en presencia de fase
liqguida. En este aspecto, puede sefialarse que la comparacion de la contraccién en el
calentamiento de la mezcla NCV respecto a la NC, revela una variacién, en términos
porcentuales, inferior 4%, mientras que la variacién de la contraccion durante la
isoterma alcanza el 21%. Esto estaria relacionado con el efecto del VC en la limitacion

de los fenébmenos de disolucién-reprecipitacion [Gille 2002, Fang 2009].
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Por el contrario, puede notarse, como la adicién de CrszC;, (composicion NCCr) aunque
produce un retardo en la contraccion a baja temperatura cercano al del VC, indicativo de
la reduccion de la cinética de densificacién en los estadios iniciales del proceso, al
aumentar la temperatura reduce su efecto en la limitacion de la densificacion, lo que
unido al adelantamiento de la formacion de liquido respecto a la composicion sin
aditivos NC, hace que su efecto en la contraccién al final del calentamiento sea poco
significativo. Ademas, debe sefialarse, su escasa influencia en la contraccion
experimentada durante la isoterma, tal y como reflejan los porcentajes de contraccion

mostrados en la Tabla 5.44.

Puede notarse, como la contraccién de la mezcla nanocristalina con CrsC,y VC, NCCrV,
es muy superior a la de la mezcla ultrafina mas proxima en composicion UF (apartado
5.2.1.3.), registrdndose diferencias en la contraccion durante el calentamiento, de hasta
un 8%, en términos porcentuales (23.04% en NCCrV frente al 21.30% en UF), y
proximas al 7% en la contraccion final (24.68 % en NCCrV frente al 22.97% en UF).
Estas diferencias en contraccion no puede justificarse exclusivamente por la variacion
en el tamafio de particula/grano del WC, por lo que, deben existir otros factores que
afecten a la reduccion de la densificacion de la mezcla ultrafina, tal y como se sefiala en

el apartado 5.2.1.3.

Las curvas de velocidad de contraccién de las mezclas nanocristalinas, mostradas en la
Fig 5.137, permiten un andlisis mas pormenorizado del efecto de los aditivos en la

cinética de densificacion durante el calentamiento.
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Fig 5.137 Velocidad de contraccién las mezclas nanocristalinas estudiadas.
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En primer lugar, puede observarse como, aunque en todas las mezclas la contraccion
experimenta sucesivas aceleraciones-deceleraciones, en las composiciones con VC el
proceso de contraccién muestra una mayor discontinuidad, con deceleraciones mas
marcadas, y un aumento del nimero de subetapas de contraccion detectadas, lo que
resulta indicativo de una mayor obstaculizacion de la densificacibn en estas
composiciones.

Llama la atencion el adelantamiento del inicio de la contraccion en la mezcla con adicion
de CrsC,, NCCr, que se sitla sobre los 630 °C, frente a los 650 °C registrados en la
composicion sin aditivos y las que incorporan VC. Ademas, este adelantamiento va
acompafiado de un ligero aumento en la cinética de contraccion respecto al resto de
composiciones hasta superados los 800 °C. Esto puede atribuirse a la menor formacién
de 6xidos de W por efecto del Cr, lo que favorece el mojado de los carburos por el Co y
con ello los primeros reagrupamientos de particulas de WC. En este sentido, debe
mencionarse, que en mezclas nanocristalinas la formacion de agregados, resultado del
reordenamiento de particulas de WC por la fluencia del Co, se adelanta a este rango de
temperatura, sobre los 800 °C, debido a su elevada area superficial y a las cortas
distancias de difusion, aunque al ser todavia reducido el tamafio de dichos agregados

su contribucién a la contraccion es poco significativa [Wang 2007].

Ademas de este efecto, de la menor presencia de 6xidos sobre la superficie de los
carburos, no se puede descartar que el adelantamiento del inicio de la contraccion, esté
relacionado con la disolucion de Cr en el ligante durante la molienda, que afectaria a sus

propiedades microscopicas y con ello a los fenémenos de flujo plastico del Co.

En el caso de la mezcla con VC, NCV, aunque muestra una velocidad de contraccion
inicial similar a la de la composicion sin aditivos, NC, presenta una marcada
deceleracion de la contraccion entre los 680 y los 790 °C, que debe estar relacionada
con el desplazamiento a alta temperatura del final de las reacciones de reduccion
carbotérmica de los 6xidos de la fase WC, lo que dificultaria el avance de los fendmenos
de mojado y reagrupamiento de los carburos. Esto resulta consistente con la mayor

velocidad de contraccion experimentada al superarse esta temperatura.

Las curvas de rapidez de contraccion muestran un claro desplazamiento a alta
temperatura de la region de contraccion rapida por efecto de los aditivos, en
consonancia con la literatura [Gille 2002, Fang 2005]. Este efecto es mucho mas

marcado en las composiciones con VC, NCCrV y NCV, en las que el inicio de la etapa
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de densificacion rapida se desplaza mas de 110 °C (110 °C en la mezcla NCCrV y hasta
130 °C en la NCV), respecto a la mezcla sin aditivos, mientras que en la composicion
con CrsC;, NCCr, el desplazamiento es de unos 50 °C.

El rango de temperatura de mayor rapidez de contraccion en fase sélida con la maxima
velocidad de contraccion de cada composicion se muestra en la Tabla 5.45, que incluye

los resultados mas significativos de los registros de velocidad de contraccion.

Rangode T o o ‘o
. de maxima quma T de maxima Ma_X|ma
T de Inicio . velocidad de velocidad de velocidad de
. velocidad de - P -
Material de la contraceion contraccién en contraccion contraccién en
contraccién fase sélida en fase fase liquida
en fase (min) liquida (°C) (min)
sélida (°C)
NC 650 980-1300 -0.0075 1373 -0.0061
NCCr 630 1030-1340 -0.0079 1357 -0.0052
NCCrv 650 1090-1330 -0.0078 1344 -0.0054
NCV 650 1110-1338 -0.0077 1348 -0.0058

Tabla 5.45 Resultados de rapidez de contraccién de las mezclas nanocristalinas.

El importante desplazamiento de la regién densificacion rapida en las composiciones
con VC, debe asociarse a la limitacion de los fenémenos de solucidn-reprecipitacion que
contribuyen a la densificacion, en consistencia con su importante inhibicién del
crecimiento de grano del WC en fase solida [Azcona 2002, Fang 2005, Wang 2007]. En
este sentido, debe sefalarse que observaciones de otros autores [Fang 2005,
Wang 2007] revelan un claro retraso en los cambios morfolégicos de los granos de WC
de formas equiaxiales a estructuras facetadas, en las composiciones con VC, que
podria justificar la limitacion de los fendmenos de reagrupamiento de las particulas en el

desarrollo de los agregados.

Este efecto de la morfologia de los granos en el avance de la densificacion se ha
relacionado con la alta anisotropia de las estructuras facetadas, que hace que se
generen tensiones térmicas no uniformes que actian como fuerza conductora de la
rotacion de granos individuales en los procesos de reagrupamiento y
reempaquetamiento que contribuyen a la densificacion [Fang 2005]. Otra posible
explicacién seria el menor crecimiento de grano del WC en las mezclas con VC, que
dificultaria el proceso de crecimiento de los agregados, tal como sucede al reducir el
tamafio de grano del polvo de partida (apartado 5.1.2.1). Asi, en las mezclas con VC,
una vez formados los agregados (etapa de contraccién lenta), al estar constituidos por

particulas mas finas, tenderian a retener el Co en su interior, dada su mayor area
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superficial, de modo que, su reordenamiento para formar otros de mayor tamafio se

veria dificultado.

En cualquier caso, debe sefalarse que, aunque el mecanismo exacto no esté claro, el
retardo de la densificacidon detectado en las composiciones con VC es consistente con
las observaciones de Wang et al. [Wang 2007], que evidencian un claro retraso en el

desarrollo de los agregados en mezclas con VC.

Respecto al efecto de la fase liquida en la contraccion de las mezclas nanocristalinas,
puede observarse un claro adelantamiento del pico de rapidez de contraccion asociado
a la formacion del liquido, en las composiciones con aditivos, en consonancia con los
resultados de DSC.

Debe mencionarse, que en todas las composiciones la temperatura de maxima
velocidad de contraccion coincide mas que con la temperatura eutéctica obtenida de los
registros de DSC, como el maximo del pico endotérmico de la sefial de flujo térmico, con
el final de dicho pico, que se corresponde con la temperatura de fusion completa del
ligante [Allibert 2001], lo que denota el requerimiento de suficiente cantidad de fase

liquida para ver reflejada su contribucién en la contraccion.

Ademas, debe sefialarse, la mayor contribucion de la fase liquida en la contraccion final
de las composiciones con aditivos, resultado de la reduccién de la cinética de
densificacion a baja temperatura y del adelantamiento de la temperatura eutéctica. Asi,
puede indicarse, que mientras en la composicion sin aditivos la contraccién en fase
sdlida, representa el 90% de la contraccion total, en la mezcla con CrsC,, NCCr, este
porcentaje se reduce hasta el 89%, y en las mezclas con VC, NCCrV y NCV, se

aproxima al 88%.

5.2.2.5. Densificacion y desarrollo microestructural en sinterizacion en

vacio

En este apartado se describe y analiza el comportamiento durante la sinterizacion en
vacio de las composiciones estudiadas, con objeto evaluar el efecto de los aditivos

inhibidores de crecimiento de grano, en la densificacion y desarrollo microestructural.

En la Tabla 5.46 se muestran los valores de densidad y porosidad de los sinterizados de
las composiciones estudiadas en funcién de la temperatura de sinterizacion, para una

isoterma de 60 min.
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Temperatura de

) e Densidad Densidad relativa  Porosidad  Porosidad**
Material sinterizacién

C) (glem®) (%) aparente* (%)

NC 13.98 97.21 A06 BO4 1.27
NCCr 13.72 96.53 A>08 B04 2.01
NCCrVv 1300 13.58 95.73 A>08 B04 2.83
NCV 13.49 95.24 A>08 B04 3.27
NC 14.22 98.86 A04 B02 0.11
NCCr 1350 14.02 98.64 A04 B02 0.19
NCCrVv 13.94 98.20 A04 B0O4 0.34
NCV 13.87 97.89 A06 BO4 0.49
NC 14.31 99.51 A02 B02 0.03
NCCr 1400 14.13 99.40 A04 B02 0.07
NCCrVv 14.05 99.01 A04 B02 0.10
NCV 13.99 98.74 A04 B02 0.16

* SO 4505,** Andlisis de imagen (Imagen ProPlus software)
Tabla 5.46 Densidad y porosidad de los materiales consolidados en vacio a diferentes

temperaturas de sinterizacién, con una isoterma de mantenimiento de 60 min.

El primer aspecto a destacar son los altos valores de densidad méxima logrados en
todas las composiciones, a diferencia de lo obtenido en las mezclas ultrafinas. Puede
sefialarse, que la maxima densidad alcanzada, correspondiente a la composicién sin
aditivos NC, sinterizada a 1400 °C durante 60 min, se sitia en torno 99.5% de densidad
relativa, frente al 97.95% de densidad relativa alcanzado en la mezcla ultrafina con la
composicion de suministro, UF, sinterizada en las mismas condiciones. Puede notarse,
como aunque en las composiciones con aditivos se alcanzan densidades relativas
méximas inferiores, la reduccion respecto a la composicién NC, es de apenas un 0.1%
en la composicion NCCr, y de alrededor del 0.5 y 0.8% en la composiciones NCCrV y
NCV, respectivamente, lo que pone de manifiesto un tenue efecto de los aditivos,
incluso del VC, en la limitacion de la densificacion a esta temperatura, en contraste con

lo observado en las composiciones ultrafinas.

En este aspecto, debe indicarse que la densidad relativa maxima lograda en las mezclas
ultrafinas, correspondiente a la composicion de suministro, UF, (97.84%) es hasta un
1.2% menor que la densidad méaxima alcanzada en la mezcla nanocristalina mas
préxima en composicion, NCCrV (99.01%), lo que evidencia importantes diferencias en
cuanto a densificacion entre las dos mezclas base estudiadas, ultrafina y nanocristalina,
en consonancia con los resultados de dilatometria. Estas diferencias, deben estar

relacionadas, ademas de con la variacion de tamafios de particula de WC, con la forma
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en la que se incluyen los aditivos inhibidores y con las propiedades microscopicas del
Co, tales como, tamafio de particula, impurezas, tamafio de cristalito, deformacién de
red, densidad de dislocaciones, vacantes, defectos de apilamiento, etc.

A pesar de esta elevada densificacion de las mezclas nanocristalinas, debe sefialarse
gue s6lo en la composicion sin aditivos, NC, se reduce la porosidad aparente hasta
niveles A02 (0.02 vol.%) B02 (0.02 vol.%), considerados admisibles de acuerdo a
criterios industriales convencionales. En las composiciones con CrsC, y/o VC, se logra
una porosidad B02 (0.02 vol.%), pero la porosidad tipo A se mantiene en niveles
equivalentes a A04 (0.06 vol.%), tal y como se observa en las imagenes de microscopia
Optica mostradas en la Fig 5.138.

Fig 5.138 Imagenes de MO de los sinterizados de mezclas nanocnstallnas obtenidos a
1400 °C durante 60 min: a) NC, b) NCCr, c) NCCrV, d) NCV.

Puede notarse, como al reducir la temperatura de sinterizacion a 1350 °C, se reduce la
densidad de todas composiciones, siendo este efecto mas marcado en las
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composiciones con aditivos, especialmente en las dopadas con VC, a pesar de su

menor temperatura eutéctica.

En este aspecto, debe sefialarse, que a esta temperatura, 1350 °C, segun los registros
de DSC, en la composicion NC aunque se ha iniciado la transformacion eutéctica (la
temperatura de sinterizacién es superior al inicio del pico endotérmico de la sefial de
flujo térmico), la cantidad de fase liquida es muy incipiente, mientras que en las
composiciones con aditivos la formacién de liquido eutéctico esta mucho mas avanzada,
al ser la temperatura de sinterizacion muy superior al maximo de la transformacion
(temperatura del méaximo de pico endotérmico de la sefial de flujo térmico). En estas
composiciones, la sinterizacion se produciria en presencia de fase liquida, aunque sélo
en las mezclas con VC, NCCrV y NCV, se tendria una fusion completa del ligante, al
superarse la temperatura de finalizacion de dicha transformacion (final del pico
endotérmico de la sefial de flujo térmico).

Con estas consideraciones, resulta destacable, la elevada densidad relativa alcanzada
en los sinterizados de la composicion NC, de alrededor del 98.86%, indicativa de una
elevada cinética de densificacion de fase sdlida, atribuida a la intensificacién de los
mecanismos de solucion-reprecipitacion, debido a la elevada actividad superficial de los
polvos nanocristalinos. Viene a colacion mencionar que la densidad relativa alcanzada
en el material submicrométrico M25, en las mismas condiciones de sinterizacién
(1350 °C durante 60 min), es del 95.88%, lo que sitia en mas de un 3% el aumento de

densidad logrado por la reduccion del tamafio del polvo.

Asimismo, llama la atencion, la reduccion de densidad de las composiciones con VC,
sinterizadas en fase liquida, respecto a la composiciéon sin aditivos, NC, sinterizada
practicamente en fase solida, con diferencias que se aproximan al 1% en la compaosicién
NCV, lo que resulta indicativo de la importante limitacion de los mecanismos de
disolucién-reprecipitacion por efecto del VC, que supera la intensificacion asociada al

aumento de solubilidad del WC en el ligante liquido.

En la Fig 5.139 se muestran las imagenes de microscopia Optica de los sinterizados
obtenido a 1350 °C durante 60 min, donde se aprecia claramente el aumento de
porosidad de las composiciones con VC, mas marcado en la composicion con mayor
contenido, NCV.
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c) d)
Fig 5.139 Imagenes de MO de los sinterizados de mezclas nanocristalinas obtenidos a
1350 °C durante 60 min: a) NC, b) NCCr, c) NCCrV, d) NCV.

Debe sefialarse que la porosidad aparente de esta composicion, NCV, adn siendo
inferior a la de los sinterizados equivalentes de las mezclas ultrafinas, alcanza niveles
equivalentes a A06 (0.2 vol.%) B04 (0.06 vol.%), frente al A04 (0.06 vol.%) B02
(0.02 vol.%) de la composicion NC, lo que pone de manifiesto la necesidad de aumentar
la temperatura de sinterizacion, a 1400 °C, en las composiciones dopadas con VC, para
aproximar su porosidad a los estandares de calidad.

Puede notarse, como los valores de densidad alcanzados en los sinterizados obtenidos
a 1300 °C, aunque elevados, son inferiores al 97% de la densidad teérica, en todas las
composiciones, lo que evidencia la necesidad de temperaturas de sinterizacion

superiores, incluso en ausencia de aditivos.

En la Tabla 5.47 se recogen los valores de densidad y porosidad de los sinterizados
obtenidos a 1400 °C con tiempos de sinterizacion de 1, 30 y 60 min.
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Material s-il;isenr]iggc(ijgn Densidaad Densidad relativa  Porosidad  Porosidad**
(min) (g/cm”) (%) aparente* (%)
NC 14.21 98.79 A04 B0O2 0.15
NCCr 14.02 98.60 A04 B0O4 0.22
NCCrVv ! 13.91 98.01 A06 BO4 0.51
NCV 13.81 97.47 A06 B04 0.82
NC 14.27 99.20 A02 B0O2 0.04
NCCr 30 14.09 99.08 A04 B0O2 0.09
NCCrVv 14.01 98.71 A04 B0O2 0.17
NCV 13.94 98.42 A04 B02 0.24
NC 14.31 99.51 A02 B0O2 0.03
NCCr 14.13 99.40 A04 B0O2 0.07
NCCrVv 60 14.05 99.01 A04 B0O2 0.10
NCV 13.99 98.74 A04 B02 0.16

*ISO 4505,* Analisis de imagen (Imagen ProPlus software)
Tabla 5.47 Densidad y porosidad de los materiales consolidados en vacio a 1400 °C, con

diferentes tiempos de sinterizacion.

Debe destacarse los elevados valores de densidad de los sinterizados obtenidos con 1
min de permanencia, muy préximos a los de los sinterizados obtenidos a 1350 °C con
60 de permanencia, lo que pone en evidencia una mayor velocidad de densificacion
durante el calentamiento que durante la isoterma, en consonancia con los resultados de
Fang et al. [Fang 2005].

Este comportamiento, se ha relacionado con el aumento de la solubilidad de WC en el
ligante obtenido al aumentar la temperatura, maxime cuando el calentamiento lleva
asociado la formacién de liquido, como sucede en la composicion NC. En presencia de
fase liquida, como sucede en las composiciones con VC, la proximidad en densificacion
de los sinterizados obtenidos a 1400 °C con 1 min de isoterma y los obtenidos a 1350 °C
con 60 min de isoterma, resulta indicativa de una drastica influencia de la temperatura
en la velocidad de los procesos difusivos. Merece mencion el 98.79% de densidad
relativa alcanzado en los sinterizados de las composicién NC obtenidos con 1 min de
permanencia, mas de un 4% mayor que la obtenida en los sinterizados equivalentes con
la composicion de suministro, N25, y hasta casi un 8% superior a la obtenida en el
material submicrométrico, M25. Puede notarse, como es precisamente en estas
condiciones de sinterizacion donde se advierten las mayores diferencias de densidad
entre las composiciones estudiadas, resultado de un mayor efecto de los aditivos en la

limitacion de la densificacion durante el calentamiento [Fang 2005]. No obstante, debe
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sefialarse que la maxima variaciéon de densidad respecto a la composiciéon NC,
correspondiente a la composicion NCV, apenas supera el 1.3%. Aln asi, se tiene un
efecto significativo en la porosidad aparente, que pasa de niveles A04 B02, en la
composicion NC, a niveles A06 B04 en las composiciones NCCrV y NCV, tal y como se
observa en la Fig 5.140.

Fig 5.140 Imagenes de MO de los sinterizados de mezclas nanocrlstallnas obtenidos a
1400 °C durante 1 min: a) NC, b) NCCr, c) NCCrV, d) NCV.

Estas diferencias en cuanto a densificacion entre las diferentes composiciones se
reducen practicamente a la mitad al aumentar el tiempo de permanencia a 30 min,
donde se tienen niveles de densidad y porosidad muy proximos a los obtenidos con un
mantenimiento de 60 min, lo que resulta indicativo de que se alcanza un estado cuasi-
estacionario, tal y como sucede en las composiciones ultrafinas, pero a niveles de
densidad muy superiores. En la Fig 5.141 se muestran las imagenes de microscopia
Optica de los sinterizados obtenidos a 1400 °C con una isoterma de 30 min, donde
puede observarse la casi total ausencia de porosidad en la composicion NC, con niveles
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equivalentes a A02 B02, y una ligera porosidad residual en las composiciones con
aditivos, equivalente a niveles A04 B02. Aunque la codificacion de la porosidad aparente
es la igual en todas las composiciones con aditivos, puede observarse, una mayor
porosidad en los sinterizados con VC, especialmente en la composicion NCV, en la que
se ha medido un porcentaje de porosidad (0.24%) casi tres veces superior al obtenido
en la composicion con CrzC,, NCCr (0.09%).

Fig 5.141 Imégenes de MO de los sinterizados de mezclas nanocrlstallnas obtenidos a
1400 °C durante 30 min: a) NC, b) NCCr, ¢) NCCrV, d) NCV.

Por dltimo, debe resefiarse la ausencia en estos sinterizados de la fina porosidad
residual observada en los materiales obtenidos a partir de la mezcla ultrafina, lo que se
cree puede estar relacionado con el desplazamiento a alta temperatura de la disolucion
de los aditivos de partida de la mezcla ultrafina.

Esta ausencia de microporosidad se observa mas claramente en las micrografias SEM,
gue ponen de manifiesto el excelente control microestructural logrado en las
composiciones con VC. En la Fig 5.142 se muestran las micrografias SEM de los
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sinterizados obtenidos a 1350 °C durante 60 min, que revelan un efecto del VC en la
inhibicion del crecimiento de grano muy superior al del CrsC,, a pesar de la reduccion de

la temperatura eutéctica de las composiciones con VC.

S5um

S5um

5um
c) d)

Fig 5.142 Micrografias SEM de los sinterizados de mezclas nanocristalinas obtenidos a
1350 °C 60 min: a) NC, b) NCCr, ¢) NCCrV, d) NCV.

Puede observarse, como aunque la composicion con CrsCr,, NCCr, presenta una
microestructura mucho mas fina que la del material sin aditivos, el tamafio de grano de
estos sinterizados es muy superior al de las composiciones con VC, mostrando,
ademas, un acusado crecimiento anémalo. Puede indicarse, que en estos sinterizados
se ha medido un tamafio de grano promedio préximo a los 390 nm, en la composicion
NCCr, frente a los 676 nm de la composicion NC, lo que representa una reduccion de
tamafios de alrededor del 42%, mientras que en la composicion NCV el tamafio de
grano promedio obtenido es de 184 nm, lo que sitla la reduccién de tamafios de grano
en casi un 73%.
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Este mayor control microestructural del VC respecto al Cr3C,, a pesar de la presencia de
fase liquida de la composicion NCV, resta importancia a la reduccién de solubilidad del
WC en el ligante por efecto de los aditivos, como mecanismo de inhibicién de
crecimiento de grano [Gille 2002], en consonancia con las observaciones de Lavergne et
al. [Lavergne 2002], situando la deposicién del aditivo en los bordes de grano del WC,
mas propia del VC [Lay 2002, Yamanaka 2007, Marshall 2013], como factor clave de la
supresion o limitacion del crecimiento de grano. En este aspecto, debe mencionarse,
que aungue la inhibicion del crecimiento de grano estéa relacionada con la limitacién de
los fenédmenos de disolucion-reprecipitacion, los mecanismos exactos de inhibicion no
estan totalmente claros. Segun la mayoria de los autores, la inhibicién del crecimiento
del grano, tanto por el VC como por el CrsC;, se debe a la segregacion y/o precipitacion
de segundas fases en los bordes de grano del WC, limitando los procesos de difusion y
la migracion de juntas [Yamamoto 2000, Lay 2002, Delanoe 2004, Fang 2009], y en el
caso del VC, ademés, se ha relacionado, con el incremento de la energia de borde del
cristal de WC, es decir, la barrera energética para los procesos de crecimiento de grano
controlados por nucleacion 2D [Lee 2003, Fang 2009].

Estas importantes diferencias entre las composiciones dopadas con CrsC; y VC
contrastan con las observaciones de otros autores, que evidencian una mayor
proximidad en la inhibicidn del crecimiento continuo de ambos aditivos por debajo de los
1400 °C [Morton 2005, Adorjan 2006, Wei 2010, Mahmoodan 2012]. Esto debe estar
relacionado con la elevada cinética de crecimiento de grano de este material, propia de
los grados nanocristalinos, que requiere de un mayor efecto inhibidor para controlar el
acusado crecimiento de grano, tanto continuo como discontinuo. En este aspecto, puede
mencionarse que el tamafo de grano promedio obtenido en la composicion sin aditivos,
675 nm, revela un crecimiento de grano, en ausencia de fase liquida o siendo ésta muy

incipiente, de mas de un 1200%.

Si se comparan las microestructuras de las composiciones NCCrV y NCV, resulta
evidente el menor crecimiento de grano continuo y discontinuo de la composicién con
mayor contenido en VC, lo que pone de manifiesto la efectividad del incremento del
contenido en VC, hasta el 1 wt.%, en el control microestructural. Puede sefialarse, que
el tamafio de grano promedio obtenido en los sinterizados de la composicion NCCrV
supera los 250 nm, frente a los 184 nm de la composiciéon NCV, lo que representa una
variacion del tamafio del grano promedio de ambas composiciones proximo 27%. Estas
diferencias también contrastan con otros resultados de la literatura en grados ultrafinos,

que evidencian un contenido de VC limite efectivo, inferior al 1 wt.% [Adorjan 2005, Lin
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2012] y un aumento de la accion inhibidora de la combinacion VC/CrsC, [Wei 2010,
Mahmoodan 2012].

En este aspecto debe mencionarse, que aunque es muy significativa la reduccion de
tamafo de grano obtenida con el incremento del contenido VC, las ventajas de este
enriquecimiento en VC, frente al uso combinando de VC y CrsC,, deben analizarse
atendiendo a las propiedades mecanicas de los sinterizados, especialmente la
tenacidad a fractura, que podria reducirse a tan alto contenido en VC [Upadhyaya 2001,
Hanse 2007, Zhang 2012, Mahmoodan 2013].

El efecto fragilizante del VC, aparece en la literatura [Carroll 1997, Seo 2003, Morton
2005, Hanse 2007, Zhang 2012, Soleimanpour 2012, Mahmoodan 2013], y se ha
atribuido a la formacion de fase n, y a la precipitacion sobre el WC del VC y/o de
carburos cubicos tipo (V,W)Cx. No obstante, debe sefalarse que no hay suficientes
datos de tenacidad en sinterizados dopados con VC, CrsCs, y combinaciones VC/Cr3C,,
préximos en tamafio de grano y dureza, por lo que no esta totalmente claro el efecto de
los aditivos en la tenacidad a fractura.

Las diferencias microestructurales entre las composiciones analizadas, aumentan al
aumentar la temperatura, resultado de la intensificacion de los mecanismos de
disolucién-reprecipitacion, y del aumento de las diferencias en la limitacion de éstos por
los aditivos. Esto se aprecia claramente en la Fig 5.143, donde se muestran las

micrografias SEM de los sinterizados obtenidos a 1400 °C durante 60 min.

Puede observarse, una mayor homogeneidad en la distribuciéon del Co, en todas las
composiciones, respecto a los sinterizados obtenidos a 1350 °C, debido, a la formacion
de fase liquida en las composiciones NC y NCCr, y al aumento de la movilidad del Co
liquido en las composiciones NCCrV y NCV, favorecido por la mayor cinética de los
procesos difusivos. Aunque el efecto de los aditivos es analogo al observado a 1350 °C,
es decir, mayor inhibicion del crecimiento de grano en la composicion NCV, seguida de

las composiciones NCCrV y NCCr, pueden advertirse algunas diferencias.

En primer lugar, el mayor crecimiento de grano de la composicién sin aditivos, NC,
asociado a la intensificacion de los mecanismos de disolucidn-reprecipitacion en
presencia de fase liquida. En esta composiciéon, NC, se ha medido un tamafio de grano
promedio de 785 nm, lo que supone un incremento del tamafio de grano respecto a los
sinterizados obtenidos a 1350 °C, superior al 16%.
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Fig 5.143 Micrografias SEM de los sinterizados de mezclas nanocristalinas obtenidos a
1400 °C 60 min: a) NC, b) NCCr, ¢) NCCrV, d) NCV.

También debe resaltarse, el importante efecto inhibidor del VC a esta temperatura, que
permite retener un tamafios de grano promedio de 190 nm en la composicion NCV, lo
que supone una reduccion de tamafios respecto a la composicion sin aditivos, NC, de
hasta un 76%, ligeramente superior a la obtenida a menor temperatura, lo que pone de
manifiesto el mantenimiento de la efectividad del VC con la temperatura, en
consonancia con otros resultados de la literatura [Morton 2005, Adorjan 2006].

En el caso de la composicién NCCr, aunque también aumenta la reduccién de tamafios
respecto a la composicion sin aditivos, en relacién con lo obtenido a 1350 °C, se tiene
un incremento de los tamafio de grano promedio, entre ambas temperaturas, superior al
10%, frente al 3-4% experimentado en las composiciones con VC, NCCrV y NCV, lo que
denota una reduccion de la acciéon inhibidora del Cr3C, frente al VC, al aumentar la
temperatura, en consonancia con lo observado en las composiciones ultrafinas. Esto

hace que se registren diferencias en los tamafios de grano promedio de los sinterizados
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de las composiciones NCCr y NCV, obtenidos a 1400 °C, de hasta un 56%. A pesar del
aumento del tamafio de grano promedio de los sinterizados de la composicién NCCr
obtenidos a 1400 °C, respecto a sus homdlogos sinterizados a 1350 °C, puede
apreciarse, un menor crecimiento anémalo, lo que debe atribuirse a la homogeneizacion

en la distribucién del Cr3C; asociada a la completa fusion del ligante.

Justo la tendencia opuesta se observa en la composicion NCCrV. Puede notarse, como
aunque mantiene un buen control de crecimiento continuo a 1400 °C, preservando un
tamafio de grano promedio de 260 nm, hasta un 67% menor que la composicion sin
aditivo, muestra un mayor crecimiento discontinuo que sus homologos obtenidos a
menor temperatura. Esto resulta indicativo de la necesidad de una mayor concentracion
de VC a esta temperatura para asegurar la accesibilidad del aditivo a la totalidad de las
interfases, y bloguear con ello la reprecipitacion localizada en interfases no alteradas,
responsables de este crecimiento anémalo.

En la Fig 5.144 se muestra la evolucion de tamafios de grano promedio de los
sinterizados de las composiciones analizadas, en funcion de la temperatura de

sinterizacion, para una isoterma de mantenimiento de 60 min.

800 A

ENC

B NCCr
B NCCrv
ONCV

Tamario de grano del WC (nm)

1300 1350 1400

Temperatura de sinterizacion (°C)

Fig 5.144 Efecto de la temperatura de sinterizacién en el tamafio de grano promedio del WC

en las composiciones nanocristalinas analizadas, para una isoterma de 60 min.

Queda patente el importante efecto de los aditivos, especialmente del VC, en la
inhibicion del crecimiento de grano en todo el intervalo de temperatura analizado, en

contraste con la tenue reduccién de densidad relativa obtenida en estas composiciones.
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Puede notarse, como aumenta el efecto de los aditivos al aumentar la temperatura,
debido, como se ha mencionado, al aumento de la cinética de crecimiento de grano de
la composicién sin dopar y al mantenimiento de la accion inhibidora de dichos aditivos

en el intervalo de temperaturas analizado.

Debe resaltarse, la extraordinaria reduccion de tamafios de grano logrado en la
composicion NCV, incluso a baja temperatura, a 1300 °C, donde se registran
diferencias respecto a la composicién sin aditivos, NC, de hasta un 71%, y de alrededor

del 52 y el 25%, respecto a las composiciones NCCr y NCCrV, respectivamente.

Si se analiza, para cada composicion, la variacion del tamafio de grano promedio con la
temperatura de sinterizacion, puede apreciarse, como el mayor incremento en el tamafio
de grano promedio de cada composicién se corresponde con la transicion sélido-liquido,
gue se localiza entre los 1350 y los 1400 °C en las composiciones NC y NCCr, y lleva
asociado una aumento de tamafios de entre el 11 y el 16%, mientras que en las
composiciones con VC, se sitla en el intervalo anterior, entre los 1300 y los 1350 °C, y
conlleva variaciones del tamafio de grano del 7 y 9%, para las composiciones NCV y
NCCrV, respectivamente.

Ademas, puede notarse las importantes diferencias en variacion de tamafio de grano de
las diferentes composiciones, en el rango de temperaturas analizado, entre los 1300 y
los 1400 °C, indicativas de su diferente sensibilidad a la temperatura. En este aspecto,
puede sefialarse que mientras en la composicion sin aditivos, NC, se registra un
incremento del tamafio de grano superior al 30%, en las composiciones con aditivos se
reduce notablemente esta variacion, hasta alrededor del 20% en la composicion NCCr, y
hasta el 13 y 10% las composiciones NCCrV y NCV, respectivamente, lo que evidencia
un aumento de la efectividad del VC respecto al CrsCy, en la inhibicién de crecimiento
de grano a alta temperatura.

Este efecto se aprecia claramente en la Fig 5.145, donde se muestran un detalle de la
microestructura de los sinterizados de las composiciones NCCr y NCV obtenidos a 1300
y 1400 °C.
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c) d)
Fig 5.145 Detalle FESEM de los sinterizados de las composiciones NCCr y NCV obtenidos a
1300 y 1400 °C, con un mantenimiento de 60 min: a) NCCr a 1300 °C, b) NCCr a 1400 °C, c)
NCV a 1300 °C, d) NCV a 1400 °C.

En la Fig 5.146 se muestran las micrografias de los sinterizados obtenidos a 1400 °C
con 1 min de permanencia, que constatan el drastico crecimiento de grano de los polvos
nanocristalinos durante el calentamiento, y lo que es mas relevante, el importante efecto
de los aditivos, especialmente del VC, en la inhibicion del crecimiento de grano durante

este estadio.

Puede sefialarse, que el tamafio de grano promedio obtenido en la composicion sin
aditivos, NC, supera los 630 nm, unas 14 veces superior al del polvo de partida, lo que
resulta indicativo de una cinética de crecimiento de grano, en los estadios iniciales del
proceso, extremadamente rapida, en consonancia con la cinética de densificacion. Este
rapido crecimiento de grano inicial, consistente con los resultados de Fang et al. [Fang
2005] y Wang et al. [Wang 2008], y muy superior al encontrado en otros materiales
nanocristalinos, que multiplican por 4 o hasta 6 el tamafio de grano durante este estadio,
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se ha atribuido a la intensificacién de los fenémenos de coalescencia de granos vecinos
[Wang 2008]. Este mecanismo de crecimiento, estaria favorecido por el adelantamiento
del desarrollo de formas facetadas en los grados nanocristalinos, respecto a los polvos
micro y submicrométricos, al aumentar con el cambio morfolégico la probabilidad de
contacto de granos con la misma orientacién, condicién necesaria para la coalescencia.

c) d)
Fig 5.146 Micrografias FESEM de los sinterizados de mezclas nanocristalinas obtenidos a
1400 °C 1 min: a) NC, b) NCCr, c) NCCrV, d) NCV.

Debe resaltarse el excelente control microestructural logrado en la composicion NCV, en
la que se mantiene un tamafio de grano promedio de alrededor de 160 nm, hasta un
75% menor que el obtenido en la composicién sin aditivos.

Este importante efecto del VC en la inhibicion del crecimiento de grano durante el
calentamiento, en consonancia con lo obtenido por Fang et al. [Fang 2005] y Wang et al.
[Wang 2008], resulta indicativo de la efectividad de éste, tanto en la limitacion de los
mecanismos de solucién-reprecipitacion, en fase soélida y en fase liquida, dado el
desplazamiento de la temperatura eutéctica por efecto del VC, como en la inhibicién de
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los fendmenos de coalescencia, de importante contribucion en el crecimiento de grano
inicial. Esta limitacion del crecimiento por coalescencia, parece estar relacionada con la
supresion o desplazamiento del desarrollo de formas facetadas en los granos de WC en
presencia de VC, debido a la alteracion de la energia interfacial/superficial, de acuerdo a
las observaciones de algunos autores [Fang 2005, Wang 2008], lo que disminuye la
probabilidad de contactos de granos con la misma orientacion, y con ello los fenémenos
de coalescencia. En este sentido, debe recordarse, que ambos aspectos, tanto la
limitacién de los fendmenos de solucién-reprecipitacion, como la limitacién de los
cambios de forma de los granos de WC, de formas equiaxiales a facetadas, reducen la
densificacion del sistema, aunque, de acuerdo a los resultados obtenidos, el efecto del
VC en el inhibicion del crecimiento de grano es extraordinariamente mayor, lo resulta
indicativo de que, aunque ambos fendmenos, densificacion y crecimiento de grano,
estan relacionados, es posible obtener un buen control microestructural sin limitar en
exceso la densidad final de los sinterizados, incluso mediante sinterizacion

convencional.

Puede notarse, como aunque en las mezclas con CrzC, y CrsC,/VC, composiciones
NCCr y NCCrV, se consigue una importante reduccion del tamafio de grano respecto a
la composicidn sin aditivos, la inhibicion del crecimiento de grano es mucho menor que
la lograda en la composicién con VC, NCV. En este aspecto, puede sefialarse, que el
tamarfo de grano promedio obtenido en las composiciones NCCr y NCCrV, supera los
340 y 205 nm, respectivamente, lo que supone un aumento del tamafo respecto a la
composicion NCV, de un 53 y 22%, respectivamente. Ademas, puede observarse un
importante crecimiento anomalo en ambas composicion, NCCr y NCCrV, indicativo de la
insuficiente accién inhibidora de los aditivos incorporados para controlar el rapido
crecimiento de grano de este estadio inicial.

Esta reduccion de la accién inhibidora del CrsC, y de la combinacion Cr3C,/VC respecto
al VC, se acentua al prolongar el tiempo de permanencia, resultado de la intensificacion
de los fendmenos de disolucion-reprecipitacion en presencia de fase liquida. En la
Fig 5.147, se muestran las micrografias FESEM de los sinterizados obtenidos a 1400 °C
con 30 min de mantenimiento, que ponen en evidencia el mayor crecimiento de grano
durante la isoterma de las composiciones NCCr y NCCrV, respecto a la composicion
NCV, a pesar del mayor tamafio de grano inicial, tras 1 min de isoterma, lo que resulta
indicativo de la mayor efectividad del VC respecto al CrzC,y a la combinacién CrsCy/VC
en el control microestructural a 1400 °C. En estos sinterizados, se ha medido un tamario

de grano promedio de 178 nm, en la composicion NCV, frente a los 398 y 241 nm de las
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composiciones NCCr y NCCrV, respectivamente, lo que sitda el incremento de tamafios
de estas composiciones, NCCr y NCCrV, respecto a la composicion NCV, en mas de un
55 y un 26%, respectivamente. La misma tendencia, puede observarse en el crecimiento
discontinuo, especialmente acentuado en la composicion NCCrV, debido al menor
tamafio de grano promedio y a las mayores diferencias en la distribuciéon de tamafios al
inicio de la isoterma.

c) d)
Fig 5.147 Micrografias FESEM de los sinterizados de mezclas nanocristalinas obtenidos a
1400 °C 30 min: a) NC, b) NCCr, ¢) NCCrV, d) NCV.

Debe indicarse que en ninguno de los sinterizados se ha observado fase n, a diferencia
de lo obtenido en las composiciones ultrafinas, lo que resulta indicativo de que el
contenido en aditivos incorporado (1 wt.%), aunque elevado permite obtener materiales
exentos de fases secundarias sin necesidad de variar el contenido de C libre afiadido.
En la Fig 5.148 se muestran los espectros de DRX de los sinterizados obtenidos a
1400 °C durante 30 min, que confirma la ausencia de fase n en todas las

composiciones.
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Fig 5.148 DRX de los materiales de mezclas nanocristalinas sinterizados en vacio a 1400 °C
30 min.

Esta ausencia de fases secundarias es consistente con la escasa variacion del
contenido en C de los sinterizados de las composiciones con aditivos, inferior al

0.04 wt.%, tal y como se recoge en la Tabla 5.48.

Material wt.%C
NC 5.39+0.02
NCCr 5.37+0.02
NCCrv 5.38+0.02
NCV 5.35+0.02

Tabla 5.48 Contenido de C (wt.%) de los sinterizados de mezclas nanocristalinas obtenidos a
1400 °C durante 30 min.

Por otro lado, debe sefialarse, que los espectros de DRX de estos sinterizados,
evidencian un claro ensanchamiento de los reflexiones del WC en las composiciones
con aditivos, mas marcado en los sinterizados con VC, tal y como se observa en la
Fig 5.149, lo que sugiere una reduccion del tamafio de cristalito promedio por efecto de

los aditivos anéloga a la reduccion de tamafios de grano.
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Fig 5.149 Detalle de la reflexién asociada al plano (]iOO) del WC en los sinterizados

obtenidos en vacio a 1400 °C durante 30 min: a) comparacion de intensidades, b) Detalle del

ensanchamiento.

Ademas, puede notarse, en los sinterizados con aditivos, un aumento de la intensidad
relativa de la reflexion asociada al plano basal (0001), especialmente marcado en las
composiciones con VC, lo que denota cierto grado de orientacion de los granos de WC,
con orientacion preferente de los planos (0001), perpendicular a la direccion de
prensado uniaxial. Este aspecto, debe estar relacionado con cambios en la morfologia
de los granos debido a la deposicién o precipitacion preferente de los aditivos sobre los
planos basales (0001), en consonancia con las observaciones de algunos autores
[Yamamoto 2000, Yamanaka 2007].

La evolucion del tamafio de grano promedio del WC con el tiempo de sinterizacion, a
1400 °C, para las composiciones estudiadas, se presenta en la Fig 5.150, donde puede
apreciarse un ligero aumento de las diferencias entre las distintas composiciones al
aumentar el tiempo de permanencia, manteniéndose las tendencias obtenidas al inicio
de las isoterma, lo que evidencia una inhibicién del crecimiento de grano por los aditivos
andloga a la de la etapa de calentamiento, sugiriendo escasas diferencias entre ambos
estadios, en los mecanismos de crecimiento de grano y en los mecanismos de

inhibicion.

La comparacion de los tamafios de grano de las composiciones estudiadas, refleja
claramente las importantes diferencias en la accién inhibidora de los aditivos

empleados, tanto en el calentamiento como durante la isoterma de mantenimiento. En
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este aspecto, puede sefialarse, que mientras en la composicién con CrsC,, NCCr, se
logran reducciones del tamafio de grano promedio, respecto a la composicion sin
aditivos, NC, de entre el 45 y el 46%, en las composiciones con VC, esta reduccion de
tamafios aumenta significativamente, hasta el 67-68% en la composicion NCCrV y hasta
el 75-76%, en la composicion NCV.

800 -

mNC

W NCCr
W NCCrv
@ NCV

Tamaro de grano del WC (nm)

1 30 60

Tiempo de sinterizacion (min)

Fig 5.150 Efecto del tiempo de sinterizacion a 1400 °C, en el tamafio de grano promedio del

WC en las composiciones nanocristalinas analizadas.

Debe destacarse la tenue variacion de tamafios de grano de la composicion NCV
durante la isoterma de mantenimiento, lo que teniendo en cuenta la fina microestructura
retenida al inicio de este estadio y el importante crecimiento de grano experimentado en
ausencia de aditivos, resulta indicativo de una excelente accion inhibidora del VC a esta
temperatura, 1400 °C. La comparacion, para cada composicion, de la variacion del
tamafo de grano promedio con el tiempo de permanencia a 1400 °C, presentada en la
Fig 5.151, pone de manifiesto, una clara reduccion de la cinética de crecimiento de
grano de la composicion NCV, que muestra un incremento del tamafio de grano
promedio, entre 1 y 60 min de permanencia, inferior al 19%, frente al 24% registrado en

la composicion NC.

Puede notarse, como las composiciones NCCr y NCCrV, muestran incrementos del
tamafio de grano promedio muy superiores a la composicion NCV, lo que denota la
dificultad del sistema, para controlar la rapida cinética de crecimiento de grano asociada
a su elevada actividad superficial, lo que puede atribuirse a la reduccién de la accion

inhibidora del CrsC; respecto al VC, durante la isoterma a esta temperatura. En este
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aspecto, debe sefialarse que en estas composiciones, el tamafio de grano promedio al
inicio de la isoterma es entre 2 y 3 veces superior al de la composicién NC, lo que
justifica, la elevada variacion de tamafios registrada durante este estadio, a pesar del

efecto de los aditivos.
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Fig 5.151 Variacién del tamafio de grano promedio del WC en las composiciones

nanocristalinas, durante la isoterma de mantenimiento a 1400 °C.

En la Fig 5.152 se muestra la evolucion microestructural de las composiciones NCCrV y
NCV con el tiempo de permanencia, de 1 a 30 min, a 1400 °C, donde puede apreciarse
el mayor crecimiento de grano de la composicion NCCrV, de hasta un 17% frente al
11% de la composicion NCV, a pesar de su mayor tamafio de grano al inicio de la

isoterma, hasta un 22% mayor que el de la composicién NCV.
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c) d)
Fig 5.152 Evolucién microestructural de las composiciones NCCrV y NCV con el tiempo
sinterizacién a 1400 °C: a) NCCrV 1 min, b) NCCrV 30 min, c) NCV 1 min, d) NCV 30 min.

Las cinética de crecimiento de grano de cada composicion, indicativa de la efectividad
de los aditivos incorporados, puede compararse cuantitativamente a partir de las
constantes de crecimiento obtenidas de la representacion de la variacién cuadratica del
tamafio de grano (D*-D¢?) frente al tiempo, tal y como se muestra en la Fig 5.153.
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Fig 5.153 D? -DS vs tiempo de permanencia a 1400 °C en las composiciones nanocristalinas.

En primer lugar, debe mencionarse, al buen ajuste obtenido, especialmente en las
composiciones con aditivos, lo que sugiere que el crecimiento de grano durante este
estadio esta controlado por reaccién interfacial [Wang 2008a, Konyashin 2009]. Puede
notarse, como la consideracién de las diferencias de area superficial de las distintas

composiciones al inicio de la isoterma resalta ain mas el importante efecto de los
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aditivos en la reduccion de la cinética de crecimiento de grano durante este estadio. En
este aspecto, puede sefialarse, que en la composicidn con CrsC,, NCCr, siendo éste el
aditivo menos efectivo, se consigue una reduccién de la constante de crecimiento
respecto a la composicion sin dopar, superior al 75%, mientras que en las mezclas con
VC, la reduccién de la constante de crecimiento alcanza el 90 y 96%, en las
composiciones NCCrV y NCV, respectivamente, lo que resulta indicativo de una

inhibicién casi completa del crecimiento del grano durante la isoterma por efecto del VC.

La comparacion entre si de la cinética de crecimiento de grano de las composiciones
dopadas, resalta el extraordinario efecto inhibidor del VC, respecto al CrsCy, y la
combinacion CrsC,/VC, registrandose reducciones en la constante de crecimiento de la
composicion NCV respecto a las composiciones NCCr y NCCrV, del 82 y 57%

respectivamente.

Por otro lado, puede mencionarse que la constante de crecimiento obtenida en la
composicion sin inhibidores, NC, es hasta una 27% mayor que la estimada para la
composicion sin adicion de C, N25 (Fig 5.44), lo que corrobora el importante efecto de la
formacion de la fase n en la limitaciéon del crecimiento de grano, en consonancia con las

observaciones de algunos autores [Konyashin 2009, Wei 2012b, Borgh 2014].

Este efecto podria deberse no sélo a la reduccién del contenido en Co libre, que
limitaria, per se, los procesos de disolucion-reprecipitacion, sino también, a la formacion
de carburos ternarios (W,Co)C en la interfases, que actuarian como barrera para la
difusiéon del WC en el Co y para la migraciéon de bordes de grano, en analogia con los
mecanismos de inhibiciéon del CrsC; y/o VC [Lavergne 2002, Konyashin 2009, Delanoe
2009, Borgh 2014].

La evolucién del tamafio de grano promedio de las composiciones analizados con el
tiempo de sinterizacion, durante el ciclo térmico completo, calentamiento y
mantenimiento a 1400 °C, presentada en la Fig 5.154, pone de manifiesto el rapido
crecimiento de grano de los polvos nanocristalinos durante los estadios iniciales del
proceso, incluso con el uso aditivos inhibidores, lo que sugiere la necesidad de reducir
ambos, temperatura y tiempo de exposicion del polvo a alta temperatura, lo que requiere
del uso de técnicas de sinterizacién asistidas por presion, aspecto que se aborda a

continuacion.
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Fig 5.154 Evolucion del tamafio de grano del WC en las composiciones nanocristalinas con

el tiempo de sinterizacion, durante el calentamiento y mantenimiento a 1400 °C.

5.2.2.6. Densificacion y desarrollo microestructural en sinterizacion
asistida por presion

En este apartado se analiza la densificacion y desarrollo microestructural de las mezclas
nanocristalinas analizadas en sinterizacion a baja temperatura mediante HIP y SPS.

5.2.2.6.1. HIP

Los ciclos de HIP sobre encapsulados, se han realizado a dos temperaturas, 1250 °C y
1100 °C, con un mantenimiento de 30 min, una velocidad de calentamiento de
30 °C/min, y una presion isostatica de 120 MPa, en ambos casos. Al igual que en las
mezclas ultrafinas, que se han utilizado compacto recubiertos de grafito encapsulado en

horno.

En la Tabla 5.49 se recogen los valores de densidad y porosidad de los sinterizados
obtenidos, que revelan la excelente densificacion lograda en todas las composiciones,
incluso a 1100 °C, lo que pone de manifiesto la efectividad de la presion isostatica en la

densificacion a baja temperatura de mezclas nanocristalinas dopadas con CrsCy/VC.

Puede notarse, como se alcanzan densidades relativas muy proximas del 100% en los
sinterizados de la composicion sin aditivos, mientras que en las composiciones dopadas
se obtienen densidades algo inferiores, especialmente en la composicién NCV, en
consonancia con la mayor limitacion de la densificacién del VC, en ausencia de presion.

Este efecto se acentla al reducir la temperatura de sinterizacion a 1100 °C, aunque
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puede apreciarse, como aun en estas condiciones, se alcanza una densidad relativa
préxima al 99.5% en los sinterizados de la composicion NCV, lo que supone una
reduccion de densidad respecto a la composicion NC en torno al 0.5%, frente al 0.8% de

variacion entre ambas composiciones registrado en sinterizacion convencional en fase

liquida.

_ Temper_a}tura Material Densidgd Densidad Porosidad

sinterizacion (°C) (g/cm”) relativa (%) aparente
NC 14.38 99.98 <A02 <B02

1250 NCCr 14.20 99.91 A02 <B02
NCCrVv 14.15 99.74 A02 <B02
NCV 14.11 99.58 A02 <B02
NC 14.38 99.97 <A02 <B02
NCCr 14.20 99.85 A02 <B02
1100 NCCrv 14.14 99.62 A02 <B02
NCV 14.09 99.43 A02 <B02

Tabla 5.49 Densidad y porosidad de los materiales de mezclas nanocristalinas consolidados

en HIP con una presién de 120 MPa y una isoterma de mantenimiento de 30 min.

Esto demuestra que aunque los aditivos, especialmente con VC, reducen la densidad
final del sistema, debido a la limitacion de los mecanismos de difusiéon y migracion del
Co [Al-Ageelin 2014], con el empleo de presion isostatica se reduce su efecto en la
limitacion de la densificacién, debido a los fendmenos de flujo plastico del Co forzados
por la diferencia de presion entre el exterior y el interior de la capsula [Azcona 2002], de
modo que es posible alcanzar, en composiciones dopadas con VC/CrsC,, densidades
muy superiores a la obtenidas en sinterizacion convencional a temperaturas mucho méas
altas. En este aspecto, puede sefialarse que el aumento de densidad de estos
sinterizados respecto a sus homdlogos obtenidos en vacio a 1400 °C durante 30 min, se
sita alrededor del 0.8% en las composiciones NC y NCr y alcanza el 1-1.2% en las

composiciones NCCrV y NCV.

Puede advertirse, como los valores de densidad alcanzados en estos sinterizados, son
muy superiores a los obtenidos en las composiciones ultrafinas, con el mismo
procesado, incluso en el caso de la mezcla ultrafina con la composicién de suministro,
UF, lo que resulta indicativo de las importantes diferencias de densificacion entre ambas
mezclas, ultrafina y nanocristalina, incluso con el empleo de presion isostatica. Debe
sefialarse, que las mayores diferencias de densidad de los sinterizados de las dos
mezclas empleadas, ultrafina y nanocristalina, corresponden al ciclo de HIP de 1100 °C,
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donde se obtienen variaciones superiores al 0.5% entre las composiciones UF y NCCrV,
con similar contenido en inhibidores, y de mas de un 0.9%, entre las composiciones
base, NC y UF.

En la Fig 5.155 se muestran las imagenes de microscopia optica de los sinterizados
obtenidos 1100 °C, que evidencian la ausencia de porosidad residual en todas las
composiciones, tal y como reflejan los niveles de porosidad aparente obtenidos,
inferiores a A02 (0.02 vol.%) B02 (0.02 vol.%), frente al AO4/A06 BO2 obtenido en sus
equivalentes procesados en vacio, y en los sinterizados de las mezclas ultrafinas con
CrsC»/VC consolidados en HIP, en idénticas condiciones.

c) d)
Fig 5.155 Imagenes de MO de los sinterizados de mezclas nanocristalinas consolidados en
HIP a 1100 °C 120 MPa durante 30 min; a) NC, b) NCCr, c) NCCrV y d) NCV.

Esta baja porosidad de los sinterizados de las composiciones dopadas con CrzC,/VC, es
consistente con los resultados de Azcona et al. [Azcona 2005] en mezclas
nanocristalinas WC-10wt.%Co-0.4wt.%VC consolidadas en HIP, y contrasta con los

altos niveles de porosidad encontrados por otros autores en mezclas mas proximas en
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composicion, es decir, con mayor contenido en aditivos, sinterizadas en SPS, incluso a
temperaturas superiores, 1200-1300 °C [Sun 2011, Al-Ageelin 2014]. Esto sugiere
importantes divergencias en el efecto de los aditivos, en ambos procesados, HIP y SPS,
aunque deben tenerse en cuenta la variacion de la presion aplicada (120 MPa en HIP
frente a 40-50 MPa en las referencias de SPS [Sun 2011, Al-Aqeelin 2014]), y las
diferencias en las caracteristicas de los polvos empleados, como tamafio de particula
del WC, propiedades del ligante, y distribucién de constituyentes, que podrian justificar
las diferencias de densificacion respecto a la literatura, en consistencia con lo obtenido

en las mezclas ultrafinas analizadas en el apartado anterior.

Debe sefalarse que los resultados de DRX, mostrados en la Fig 5.156, no evidencian
presencia de C grafito, ni formacién de fase n en ninguno de los sinterizados, lo que
resulta indicativo de la efectividad de la adicion de C en el control de la decarburacién
en fase sdlida. Ademas, puede notarse como en ambos ciclos se mantiene el aumento
de intensidad relativa de las reflexiones asociadas al plano (0001) en las composiciones
con aditivos, especialmente en las que contienen VC, lo que denota cierta orientacion
preferencial de los granos de WC en estas composiciones, en analogia con lo
observado en fase liquida. Esto sugiere cambios morfolégicos del WC por efecto de los
aditivos similares en ambos procesados, con independencia de la formacion de fase

liquida, lo que apunta a la similitud en los mecanismos de actuacién de los inhibidores.
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Fig 5.156 DRX de los materiales de mezclas nanocristalinas sinterizados en HIP: a) 1250 °C
120 MPa durante 30 min, b) 1100 °C 120 MPa durante 30 min.

Puede apreciarse un ensanchamiento de los picos del WC en las composiciones con
aditivos, mas marcado en los sinterizados con VC, tal y como se observa en la
Fig 5.157, lo que apunta a un efecto de los aditivos en el tamafio de cristalito analogo al
obtenido en los sinterizados procesados a mayor temperatura, aunque con variaciones

entre las composiciones mucho menos significativas.
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Fig 5.157 Detalle de la reflexion asociada al plano (]iOO) del WC en los sinterizados
obtenidos en HIP: a) a 1250 °C, b) a 1100 °C.
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Las micrografias FESEM de los materiales consolidados en HIP a las dos temperaturas
empleadas se muestran en las Fig 5.158 y Fig 5.159, donde puede apreciarse el
importante efecto de los aditivos, especialmente del VC, en el control microestructural a
baja temperatura, lo que resulta indicativo de que, la difusion tanto del CrsC, como del
VC, a través del Co en estado solido es suficiente para controlar el crecimiento de grano
del WC.

c) d)
Fig 5.158 Micrografias FESEM de los sinterizados de mezclas nanocristalinas consolidados
en HIP a 1250 °C durante 30 min con una presién de 120 MPa: a) NC, b) NCCr, c) NCCrV, d)
NCV.

Debe sefialarse, que en ninguna de las composiciones se aprecia segregacion de los
aditivos, a diferencia de lo observado en las mezclas ultrafinas, lo que resulta
consistente con la reduccion de tamafios de grano de las composiciones con aditivos.
Esto evidencia la efectividad de la molienda, como método de incorporaciéon de los
inhibidores, al proporcionar una adecuada distribucion en la mezcla, que garantiza una
completa accién inhibidora durante la sinterizacion, incluso a baja temperatura.
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c) d)
Fig 5.159 Micrografias FESEM de los sinterizados de mezclas nanocristalinas consolidados
en HIP a 1100 °C durante 30 min bajo una presion de 120 MPa: a) NC, b) NCCr, c) NCCrV, d)
NCV.

Puede apreciarse, como las microestructuras obtenidas son menos homogéneas, en
cuanto a distribucion de constituyentes, que las de los sinterizados procesados en fase
liquida, observandose pequefas lagunas o “poolings” de Co, y zonas de elevada
contigliidad de los carburos por falta de mojado, lo que favorece los fendmenos de
crecimiento de grano por coalescencia [Wang 2008a, Fang 2009]. En la Fig 5.160 se
muestra una imagen general de los sinterizados de las composiciones NCCr y NCV,
consolidados a 1100 °C, donde pueden apreciarse, una mayor homogeneidad
microestructural que en los sinterizados de las composiciones ultrafinas procesadas en
las mismas condiciones (Fig 5.110), lo que debe atribuirse, ademas de, a las posibles
diferencias en las distribucién de constituyentes en las mezclas, a la variacion del
tamafio de los carburos, y de las propiedades del ligante, que justificarian diferencias en

los fenémenos de flujo pléastico del Co, y en la cinética de los procesos difusivos.
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a) b)
Fig 5.160 Imagen general de los sinterizados de mezclas nanocristalinas consolidados en
HIP a 1100 °C durante 30 min bajo una presién de 120 MPa: a) NCCr, b) NCV.

Aungue es muy significativa la reduccion de tamafio de grano obtenida en todas las
composiciones al reducir la temperatura de sinterizacion, debe destacarse, el
extraordinario control microestructural logrado en la composicion NCV, a ambas
temperaturas, lo que denota la excelente accién inhibidora del VC a baja temperatura.
En estos sinterizados de la composicion NCV se consigue retener tamafios de grano
promedio del WC muy proximos a la escala nanométrica, de 136 nm en los sinterizados
obtenidos a 1250 °C y de alrededor de 122 nm en los consolidados a 1100 °C, siendo
estas microestructuras las mas finas encontradas en la literatura hasta la fecha.

Debe sefalarse que el tamafio de grano promedio obtenido en la composicion sin
aditivos, NC, apenas supera los 250 y 300 nm, en los sinterizados obtenidos a 1100 y
1250 °C, respectivamente, lo que sitda la reduccién de tamafios de grano por efecto del
VC, entre el 51 y 55%, en funcién de la temperatura. Queda patente el menor efecto
inhibidor del CrsC, y la combinacion CrsC,/VC, respecto al VC, tal y como sucede a
mayor temperatura, lo que corrobora la mayor efectividad del VC respecto al Cr3Cy, en
todo el rango de temperatura analizado.

En este aspecto, puede mencionarse, que aunque los mecanismos de inhibicién de
crecimiento de grano en fase sélida no estan totalmente claros, la mayoria de los
investigaciones realizadas apuntan a la segregacion o precipitacion de los aditivos sobre
los granos de WC como factor clave de la limitacién, tanto del crecimiento por
amplificacion de granos aislados o “solucidn-reprecipitacion”, en analogia con la
inhibicion en fase liquida, como del crecimiento por coalescencia de granos contiguos.
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Asi, la mayor efectividad del VC respecto al CrsC,, podria justificarse por la mayor
tendencia de VC a depositarse en las interfases, debido al menor limite de solubilidad
del V en el Co [Lavergne 2002, Al-Ageelin 2014], aunque ademas, segun calculos de
mecéanica cuantica realizados por Zavodinsky [Zavodinsky 2012], la presencia de
atomos de V en las interfases produce un mayor aumento de la barrera energética para
la migraciéon de atomos de W y C (tanto del par como por separado) de un grano a otro
a través del Co, por lo que, hasta con el mismo contenido de 4tomos dopantes en las
interfases, la transferencia de W y C entre granos, y con ello el crecimiento de grano,

estaria favorecida energéticamente, en presencia de Cr.

La mayor efectividad del VC, respecto al CrsC,, también se ha atribuido a la formacion
de una fina capa de carburos cubicos tipo (V,W)Cx sobre el WC, que al adoptar
orientaciones preferentes respecto al WC minimiza su energia interfacial y actia como
barrera de los procesos difusivos [Lay 2002]. En este aspecto, debe sefialarse que
aunque la formacion de esta capa interfacial en composiciones con VC ha sido
constatado mediante HRTEM, incluso en sinterizados obtenidos a baja temperatura
[Yamamoto 2000, Lay 2002], existe controversia sobre si su formacion se produce,
durante el calentamiento, en los estadios iniciales del proceso [Yamamoto 2000, Lay
2002, Yamanaka 2007], o durante el enfriamiento, al reducirse la solubilidad del V en el
Co [Seo 2003, Delanoe 2004], por lo que no esta clara su contribucion a la inhibicion del

crecimiento de grano.

Ademas, algunos resultados evidencian un aumento de la resistencia de esta capa
interfacial a la difusion del W, en presencia de Cr, lo que justificaria una mejor inhibicién
de las composiciones co-dopadas [Lay 2002, Fang 2009], en contra de los resultados
obtenidos en esta investigacion, lo que también cuestionaria la contribucion de estas
fases en la inhibicion del crecimiento del grano. En la Fig 5.161 se muestra un detalle de
la microestructura de los sinterizados de las composiciones NCCrV y NCV, consolidados
a 1100 °C, donde se aprecia claramente la mayor accion inhibidora del VC respecto a la

combinaciéon CrsC,/ VC.

Ademas del menor tamafio de grano promedio de la composicién NCV, 122 nm frente a
los 160 nm de la composicion NCCrV, puede observarse, una mayor proporcion de
granos con morfologias elongadas en la composicién NCV, en consonancia con los
resultados de DRX, lo que, como se menciona anteriormente, debe estar relacionado

con la deposicion preferente del V/VC sobre los planos basales (0001), en consistencia
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con los resultados de Yamamoto et al. [Yamamoto 2000] y Yamanaka et al. [Yamanaka
2007].

a) b)
Fig 5.161 Detalle microestructural de los sinterizados de mezclas nanocristalinas
procesados en HIP a 1100 °C 120 MPa durante 30 min: a) NCCrV, b) NCV.

En la Tabla 5.50 se recogen los tamafios de grano promedio obtenidos en estos
sinterizados, que constatan, ademas de las importantes diferencias en la accion
inhibidora de los aditivos empleados, CrsC,; y VC, la notable reduccion de tamafios
lograda en todas las composiciones a reducir la temperatura de procesado, respecto a
las habituales en sinterizacion convencional, en fase liquida.

Temperatura de Tamafio de grano

sinterizacion (°C) Material promedio (nm)
NC 305+14
NCCr 258+12
1250
NCCrv 185+12
NCV 136+10
NC 253+12
NCCr 214+10
1100
NCCrv 160+10
NCV 122+8

Tabla 5.50 Tamafio de grano promedio del WC en los materiales de mezclas nanocristalinas

sinterizados en HIP bajo una presiéon 120 MPa durante 30 min.

Las diferencias de efectividad de los dos aditivos comparados, quedan reflejadas en la
variacion de los tamafios de grano promedio de las composiciones NCCr y NCV, que
superan el 47% en los sinterizados obtenidos 1250 °C y el 43% en los procesados
1100 °C. Puede notarse, como en los sinterizados de la composicion NCCrV se han
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obtenido tamafios de grano promedio, a ambas temperatura, intermedios entre los
obtenidos en las composiciones NCCr y NCV, registrandose diferencias respecto a la
composicion NCV de entre el 23 y el 27%, segun la temperatura, lo que cuestiona la
accion sinérgica de ambos aditivos, sefialada por algunos autores [Fang 2009,
Sun 2011].

Respecto al control microestructural lograda con la reducciéon de la temperatura de
sinterizacion, debe sefialarse, que es la composicion sin aditivos la mas sensible a la
temperatura de procesado, registrandose diferencias en los tamafios de grano promedio
de estos sinterizados respecto a los obtenidos a 1400 °C durante 30 min, proximas al
60% a 1250 °C y de hasta 66% a 1100 °C. Esta reduccion de tamafios, aun siendo muy
significativa, es inferior a la obtenida en las composiciones NCCrV y NCV sinterizadas
en vacio, lo que pone manifiesto un menor efecto en la limitacion del crecimiento de
grano, de la reduccion de la temperatura de sinterizacion, respecto a la adicion de VC y
VC/Cr3C,, en la concentracion empleada. No obstante, debe sefialarse que la
comparacion de estas dos alternativas de control microestructural debe realizarse
atendiendo a las propiedades mecanicas, dada la importante variacion de densidad de
estos sinterizados, de hasta un 1.5% (99.97% de prelaiva €n l0s sinterizados de la
composicion NC procesados en HIP a 1100 °C frente al 98.71 y 98.42% de los
sinterizados en vacio de las composiciones NCCrV y NCV, respectivamente).

Este efecto de la temperatura en la reduccion del crecimiento de grano se hace menos
significativo a medida que aumenta la efectividad de los aditivos, siendo en la
composicion NCV en la que se registra la menor variacion de tamafios de grano
respecto al procesado convencional en vacio. Aln asi, debe sefalarse que la reduccion
de tamafios de grano de los sinterizados de esta composicion consolidados en HIP a
baja temperatura respecto a sus homdlogos sinterizados en vacio a 1400 °C durante
30 min, se sitda por encima del 23% en los sinterizados obtenidos a 1250 °C, y supera
31% al reducir la temperatura de HIP a 1100 °C.

Esta importante reduccién de tamafios y la elevada densidad lograda en estos
sinterizados, pone de manifiesto la extraordinaria efectividad del procesado HIP a baja
temperatura en combinacién con la adicion de VC (1 wt.%), en la densificacion y control
microestructural de mezclas nanocristalinas, permitiendo obtener carburos cementados
con densificacién proxima al 100% y tamafio de grano del WC muy préximo a los
100 nm, limite para la consideracién de “verdadero” nanomaterial o material

nanoestructurado.
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52.2.6.2. SPS

A fin de seleccionar las condiciones de sinterizacién en SPS 6ptimas para alcanzar la
maxima densificacién con el minimo crecimiento de grano, se han realizado varios ciclos
sobre la composicion sin aditivos, NC, variando temperatura y tiempo de exposicion,
sobre las condiciones de procesado empleadas en la consolidacion de las mezclas de
molienda y las mezclas comerciales ultrafinas. Estos ciclos de SPS se realizaron a
temperaturas de 1050 y 1100 °C, con un tiempo de mantenimiento de 5 min, y a 1100 °C
con 1 min permanencia, todos bajo una presion uniaxial de 80 MPa y utilizando una
velocidad de calentamiento de 100 °C/min, tal y como se explica en el desarrollo

experimental.

En la Tabla 5.51 se muestra la densidad y porosidad de los sinterizados de la
composicion NC obtenidos en SPS, variando tiempo y temperatura de exposicion.

Condiciones de Densidad  Densidad Porosidad Porosidad™ (%)
sinterizacién en SPS (g/cm®  relativa (%)  aparente* Imag. x100  Imag. x400
1050 °C 80 MPa 5 min 13.99 97.26 A02 B02 0.02 0.51
1100 °C 80 MPa 1 min 14.22 98.88 A02 <B02 <0.02 0.22
1100 °C 80 MPa 5 min 14.37 99.94 <A02 <B02 <0.02 <0.02

*ISO 4505,* Andlisis de imagen (Imagen ProPlus software)
Tabla 5.51 Densidad y porosidad de los materiales de la mezcla NC consolidados en SPS con

diferentes condiciones de sinterizacion.

Puede notarse, como soélo se consigue densificacion completa en los sinterizados
obtenidos a 1100 °C con una permanencia de 5 min, que alcanzan una densidad relativa
superior al 99.9% de la densidad teérica, similar a la obtenida en sus homélogos
procesados en HIP. Esta elevada densidad, préxima a la obtenida en los sinterizados
equivalentes de la mezcla N25, evidencia que ni la incorporacion de C ni la reduccion de

presion, supone un obstaculo para la densificacién del sistema, con este ciclo térmico.

Resulta significativo el efecto sobre la densificacion, de ambos, tiempo y temperatura de
sinterizacion, aunque queda en evidencia la mayor influencia de la temperatura de
procesado, en analogia con lo observado en la mezcla ultrafina. Puede sefialarse, que
mientras la densidad relativa de los sinterizados consolidados a 1100 °C con 1 min de
permanencia se aproxima al 98.9%, lo que supone una reduccidon de densidad, al
reducir el tiempo de exposicion de 5 a 1 min, de alrededor de un 1%, en los sinterizados

procesados a 1050 °C con 5 min de permanencia, no se alcanza el 97.3% de la
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densidad tedrica, lo que representa una reduccion de densidad respecto a los

sinterizados obtenidos a 1100 °C, de mas de un 2.7%.

Si se comparan estas densidades con las obtenidos en sus equivalentes de la mezcla
ultrafina, composiciéon UF, pueden advertirse importante diferencias, tanto en la maxima
densidad lograda, hasta un 1.4% mayor en la mezcla nanocristalina, (99.94% de la
densidad teérica en NC frente a 98.56% en UF), como en la influencia de las
condiciones de procesado, mucho menor en el material nanocristalino. Esto esta
relacionado con la mayor cinética de densificacion a baja temperatura de la mezcla
nanocristalina, lo que debe atribuirse, como se ya se ha mencionado, a la mayor
actividad superficial del material NC, por el menor tamafio de los carburos, a la ausencia
de aditivos, y probablemente a variaciones en las caracteristicas del ligante (distribucion
y tamafio de particula, impurezas, tamafio de cristalito, deformacion de red, densidad de

dislocaciones, vacantes, etc.)

Las im&genes de microscopia Optica de los sinterizados de la composicion NC
consolidados en SPS se muestran en la Fig 5.162, donde puede observarse la casi total
ausencia de porosidad del material obtenido a 1100 °C durante 5 min, y una fina
porosidad residual en los sinterizados procesados a menor temperatura y tiempo de
permanencia, mucho méas abundante en el material obtenido a 1050 °C durante 5 min,
en consonancia con los valores de densidad. Puede notarse, como esta porosidad
residual, por su escaso tamario, solo se observa a elevados aumentos (x400), mientras
gue en imagenes obtenidas a pocos aumentos (x100), apenas se advierten diferencias,
tal y como reflejan los niveles de porosidad aparente obtenidos, inferiores a A02
(0.02 vol.%) B02 (0.02 vol.%), en todas los sinterizados.

Soum i S o

a) b)
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Fig 5.162 Imagenes de MO de los sinterizados de la mezcla nanocrlstallna NC obtenidos por
SPS variando tiempo y temperatura de exposicién: a) y b) 1050 °C 80 MPa durante 5 min,
c) y d) 1100 °C 80 MPa durante 1 min, e) y f) 1100 °C 80 MPa durante 5 min.

En la Fig 5.163 se muestran las micrografias FESEM de estos sinterizados, que
evidencian la mayor homogeneidad microestructural del material obtenido a 1100 °C con
5 min de permanencia, tanto en la distribucién del Co, como en los tamafios de grano
del WC. Aungue las diferencia en el grado se sinterizacion de los tres materiales son
mucho menos evidentes que en la mezcla ultrafina, puede observarse, en los
sinterizados obtenidos a 1050 °C durante 5min y a 1100 °C durante 1 min, zonas con
granos equiaxiales de tamafio muy inferior al promedio, y desarrollo local de granos con
elevada elongacion, en forma de agujas de espesor inferior a los 100 nm, menos
frecuente en los sinterizados obtenidos a 1100 °C durante 5 min.

Resulta evidente el mayor crecimiento de grano del WC en el material consolidado a
1100 °C durante 5 min, en consonancia con la mayor densificacion lograda en estas
condiciones. Debe sefalarse, que, en este material, se ha medido un tamafio de grano

423



Resultados y discusion

promedio de 216 nm, mas de un 70% menor que el de los sinterizados obtenidos en
vacio, y hasta un 15% menor que el de sus homélogos consolidados en HIP a igual
temperatura, lo que pone de manifiesto la efectividad del procesado SPS en el control

microestructural de mezclas nanocristalinas.

e) f)
Fig 5.163 Micrografias FESEM de los sinterizados de la composicion NC consolidados en
SPS: a) y b) 1050 °C 80 MPa 5 min, c) y d) 1100 °C 80 MPa 1 min, e) y f) 1100 °C 80 MPa 5 min.
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Debe mencionarse, que el tamafio de grano promedio obtenido sitla esta
microestructura entre las finas reportados en la literatura en sinterizados con
densificacion préxima al 100% [Eriksson 2013, Mandel 2014b].

Tal y como se recoge en la Tabla 5.52, es el material obtenido a 1100 °C con 1 min de
mantenimiento, el que presenta un menor tamafio de grano promedio, de alrededor de
176 nm, casi un 8% menor que el obtenido en los sinterizados consolidados a 1050 °C
con 5 min de permanencia, lo que evidencia un mayor efecto del tiempo de sinterizacion
en el crecimiento de grano (respecto a la temperatura), a diferencia de lo obtenido en la
densificacion. Esto podria deberse a una mayor heterogeneidad en la distribucién del Co
en los sinterizados obtenidos a menor temperatura, en consonancia con la mayor
contigiidad observada, lo que favoreceria los fenébmenos de coalescencia de granos

vecinos.
) Condiciones de Tamafio de grano
Material sinterizacion en SPS promedio (nm)
NC 1050 °C 80 MPa 5 min 191412
NC 1100 °C 80 MPa 1 min 176+13
NC 1100 °C 80 MPa 5 min 21612

Tabla 5.52 Tamafio de grano promedio del WC en los sinterizados de la composicion NC

consolidados en SPS.

Aunque las diferencias de tamafios de grano de los sinterizados obtenidos a 1100 °C
con 1y 5 min de permanencia son muy significativas, proximas al 19%, la importante
reduccion de densidad obtenida al reducir el tiempo de permanencia, unido a la
limitacion de la densificacién por los aditivos, incluso bajo presion, tal y como se
evidencia en el procesado HIP, hace que se seleccione el ciclo de 1100 °C con 5 min de

permanencia para la sinterizacion de las composiciones con inhibidores.

El esquema del ciclo de SPS empleado se presenta en la Fig 5.164, donde se muestran
los porcentajes del desplazamiento del pistén en las cuatro composiciones analizadas

en funcion del tiempo, temperatura y presion.

Puede apreciarse un ligero retraso de las curvas de desplazamiento de las mezclas con
aditivos, respecto a la mezcla NC, especialmente marcada en la composicién NCV, en
consonancia con el mayor efecto del VC en la reduccion de la cinética de densificacion a
baja temperatura, de acuerdo a los resultados dilatométricos. Este efecto se prolonga
practicamente hasta el final del ciclo, aunque las diferencias se reducen notablemente
durante la isoterma de mantenimiento, a medida que avanza la sinterizacién. No
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obstante, puede sefialarse, que mientras en la composicion sin aditivos, NC, se alcanza
el 100% de desplazamiento alrededor de los 4 min de isoterma, en las mezclas con VC,
los porcentajes de desplazamiento registrados, para el mismo tiempo, se sitdan
alrededor del 99.52 y 99.23%, en las composiciones NCCrV y NCV, respectivamente.
Este retardo de la contraccién, incluso durante la isoterma a maxima temperatura,
resulta indicativo de la limitacién, por efecto del VC, de los procesos difusivos que
contribuyen a la densificacion final del sistema. En este aspecto, debe indicarse, que en
las composiciones con aditivos no se alcanza el 100% de desplazamiento hasta
practicamente el final ciclo, hasta los Ultimos 40 s en la composicion NCCry 20 s en la
composicion NCV, lo que sugiere el requerimiento en estas composiciones dopadas, del
tiempo de permanencia utilizado, 5 min, para alcanzar la maxima densificacién, a la
temperatura seleccionada.

100 o
- 1100
a1 L 1000
. B0 L
= a00
o
= A L &00
o
= Lo o
N e
— =
= FEID T
-*GC—; 50 4 §
Z Lson £
S o
o NC Lo 3
o 3 — NCCr -
a8 — NCCrY 30
20 4
— MNCV r 200
104 L 100
i . i
0 1 2 3 4 &5 B 7 8 9 10 11 12 13 14 15
Tiempo (min)

Fig 5.164 Curvas de desplazamiento de las mezclas nanocristalinas en funcion del tiempo,

temperaturay presién del ciclo SPS.

En la Fig 5.165 se muestran las curvas de desplazamiento y velocidad de
desplazamiento durante el calentamiento de las composiciones analizadas, que ponen
de manifiesto la clara reduccion de la cinética de contraccion de las composiciones con
VC, desde el inicio del calentamiento, tras la aplicacion de la presion. En el caso de la
composicion con CrsC,, NCCr, puede apreciarse como muestra una contraccion a baja
temperatura similar a la de la mezcla sin aditivos, hasta aproximadamente los 900 °C,
donde comienza a observarse una reduccion de la velocidad de contraccién. Esta mayor

la contraccion de la composicién NCCr respecto a las composiciones con VC, en el
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calentamiento inicial, en consonancia con lo observado en ausencia de presion
(resultados dilatométricos), debe estar relacionada con la menor oxidacién del WC en
esta composicién, debido al caracter pasivante del Cr.
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Fig 5.165 Detalle del cambio dimensional de las mezclas nanocristalinas en funcién de la

temperatura durante el ciclo de SPS: a) Desplazamiento, b) velocidad de desplazamiento.

Este aspecto, es decir, la mayor estabilidad de los 6xidos de W en la composicion NCV,
de acuerdo a los registros de TG y DSC, y la mayor limitacién por efecto del VC de los
fendmenos de solucién-reprecipitacion, de acuerdo con su mayor inhibicion del
crecimiento de grano en fase sdlida, justificaria la menor contraccion de esta
composicion durante del calentamiento. No obstante, debe indicarse, que la méaxima
diferencia en porcentaje de desplazamiento de la composicion NCV respecto a la
composicion sin aditivos, NC, registrada sobre los 1000 °C, es inferior al 3%, lo que
evidencia una limitacion de la contraccion por el VC muy inferior a la obtenida en las
mezclas ultrafinas. Esto debe estar relacionado con el mayor contenido total de aditivos
de las composiciones UF.

Puede observarse un claro desplazamiento por efecto de los aditivos del maximo de
velocidad de contraccion, desde los 950 °C en la composicién sin inhibidores, NC, hasta
los 1015 °C, en la composicion NCV, en analogia con lo observado en ausencia de
presion. En este aspecto, puede sefalarse, que este maximo de velocidad de
contraccion se localiza, en todas las composiciones obtenidas a partir de la mezcla
nanocristalina, a menor temperatura que en las mezclas ultrafinas, hasta en la

composicion de suministro, UF, lo que resulta indicativo, de que se mantienen las
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diferencias de cinética de contraccion entre ambas mezclas, incluso con la aplicacién de

presion.

En la Tabla 5.53 se muestran los valores de densidad y porosidad de los sinterizados de
las composiciones analizadas, que confirman la menor densificacion de las mezclas con
aditivos, especialmente la que contienen VC, en consonancia con lo obtenido en HIP, y

con otros resultados de la literatura [Huang 2007, Sun 2011, Al-Ageelin 2014].

Material Densidad Der)side})d Porosidad Porosidad™ (%)
(glem?) relativa (%) aparente  |mag. x100 Imag. x400
NC 14.37 99.94 <A02 <B02 <0.02 <0.02
NCCr 14.19 99.79 A04 <B02 0.11 0.24
NCCrv 14.07 99.15 A06 <B02 0.16 0.42
NCV 13.85 98.95 A06 <B02 0.25 0.61

*ISO 4505,** Andlisis de imagen (Imagen ProPlus software)
Tabla 5.53 Densidad y porosidad de los materiales de mezclas nanocristalinas consolidados
en SPS a 1100 °C 80 MPa durante 5 min.

Tal y como se aprecia, es la composicion NCV la que alcanza una menor densidad
relativa, en torno al 98.95% de la densidad tedrica, lo que representa una reduccion de
densidad respecto a la composicion sin aditivos, NC, proxima al 1%. En este aspecto,
debe sefalarse que aunque el efecto del VC en la limitaciobn de la densificacion es
significativo, la densidad obtenida en este material NCV, es superior a las reportadas
por otros autores en sinterizados de composiciones con menor contenido en VC,
procesadas en SPS incluso a mayor temperatura [Sivaprahasam 2007, Huang 2007,
Sun 2011, Al-Ageelin 2014], lo que debe atribuirse a diferencias en la caracteristicas del
polvo, como tamafio de grano del WC, propiedades y distribucion del Co, distribucién de

los aditivos, etc., y a la mayor presion maxima aplicada [Cha 2003, Mandel 2014b].

El efecto de las caracteristicas del polvo en la densidad final de los sinterizados, queda
en evidencia al comparar las densidades de estos sinterizados con las obtenidas en las
composiciones ultrafinas, procesadas en idénticas condiciones. Puede notarse, como
las densidades alcanzadas en las composiciones obtenidas a partir de la mezcla
nanocristalina son superiores a las obtenidas en las mezclas ultrafinas, registrdndose
entre mezclas de similar composicion, NCCrV y UF, una variacion de densidad relativa

préxima al 0.6%.

Por otro lado, debe sefialarse que los valores de densidad obtenidos, incluso en las

composiciones con VC, son superiores a los de sus homodlogos obtenidos por
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sinterizacion convencional en fase liquida, a pesar de la baja temperatura empleada, lo
gue pone de manifiesto la efectividad del procesado SPS en la consolidacion de
mezclas nanocristalinas WC-Co con alto contenido en aditivos. No obstante, debe
indicarse que las densidades obtenidos en las composiciones con VC, son casi un 0.5%
menores que las alcanzadas en los sinterizados equivalentes procesados en HIP a la
misma temperatura, 1100 °C, lo que resulta indicativo de una mayor limitacién de la
densificacion por el aditivo, en este procesado. Las imagenes de microscopia optica de
los sinterizados obtenidos en SPS se muestran en la Fig 5.166, donde se observa
claramente el aumento de porosidad en las composiciones con VC, especialmente
marcado en la composicion NCV, que muestra una porosidad aparente A06 (0.2 vol.%)
<B02, frente al A04 (0.06 vol.%) <B02, de la composicion NCCr.

Fig 5.166 Imagenes de MO de los sinterizados de mezclas nanocrlstallnas consolidados en
SPS a 1100 °C 80 MPa durante 5 min: a) NC, b) NCCr, ¢c) NCCrV y d) NCV.
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Estas diferencias se reflejan claramente en los porcentajes de porosidad obtenidos
mediante analisis de imagen, que revelan niveles de porosidad en las composiciones
NCCrV y NCV, entre 3y 5 veces superiores a los de la composicién NCCr.

Los espectros de DRX de estos sinterizados, presentados en la Fig 5.167, no muestran
evidencias de formacion de fase n ni presencia de C grafito, en ninguna de las
composiciones, lo que resulta indicativo de una rapida difusion del C en fase sélida, en
contraste con lo observado por Wei et al. [Wei 2012a]. Esto confirma la eficacia de la
adicion de C libre en el control del contenido en C de materiales consolidados a baja

temperatura mediante técnicas de sinterizacion rapida.
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Fig 5.167 DRX de los materiales de mezclas nanocristalinas sinterizados en SPS a 1100 °C

durante 5 min.

Puede notarse en todas las composiciones, un importante aumento de la altura de la
reflexion asociada al plano (0001), respecto a sus equivalentes procesados en vacio
(Fig 5.148) y en HIP (Fig 5.156), al igual que en los sinterizados de las mezclas
ultrafinas (Fig 5.121), lo que constata la orientacion preferencial de los granos de WC en

este procesado.

Puede sefalarse, que se ha observado un ligero ensanchamiento de los picos del WC
en las composiciones con aditivos, aunque tal y como muestra en la Fig 5.168, las
diferencias entre composiciones, al igual que en los materiales procesados en HIP, son

mucho menos marcadas que en los sinterizados obtenidos en vacio a mayor
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temperatura, con lo denota una menor efecto de los aditivos en el tamafio de cristalito.
Ademas, si se comparan las reflexiones del WC de estos sinterizados con las de sus
equivalentes consolidados en vacio y HIP, se aprecia un mayor ensanchamiento de los
picos en este procesado, tal y como refleja la Fig 5.169, lo que sugiere una reduccién
del tamafio de cristalito en estos sinterizados, aunque no se puede descartar un mayor
nivel microdeformacion de red del WC, dado el escaso tiempo de exposicién a alta

temperatura.
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Fig 5.168 Detalle de la reflexion asociada al plano (1100 ) del WC en los sinterizados
obtenidos en SPS: a) Comparacion de intensidades, b) Detalle del ensanchamiento.
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Fig 5.169 Ensanchamiento de la reflexién asociada al plano (liOO) del WC en los
sinterizados obtenidos en SPS respecto a sus equivalentes procesados en vacio y en HIP: a)
NC, b) NCV.
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En la Fig 5.170 se presentan las micrografias FESEM de los sinterizados consolidados
en SPS, que muestran, microestructuras mucho més heterogéneas que las obtenidas en
HIP, en las composiciones dopadas, observandose abundantes segregaciones, y zonas
de elevada contiguidad de los carburos, resultado de la falta de mojado por el Co.

c) d)
Fig 5.170 Micrografias FESEM de los sinterizados de mezclas nanocristalinas consolidados
en SPS a 1100 °C 5 min 80 MPa: a) NC, b) NCCr, c) NCCrV, d) NCV.

Resulta claro el efecto de los aditivos, especialmente del VC, en la reduccion del
crecimiento de grano, lo que pone de manifiesto la efectividad en el control
microestructural del uso combinado de sinterizaciéon rapida mediante SPS e
incorporacion de aditivos inhibidores. No obstante, debe sefialarse, que se ha detectado
una importante segregacion de los aditivos, lo que sugiere una accion inhibidora
incompleta. En este aspecto, debe indicarse que los analisis EDX de las segregaciones
observadas, ponen de manifiesto importantes diferencias composiciones, desde las
constituidas mayoritariamente por Co, generalmente de mayor tamafio y morfologias
alargadas, a otras, ricas en Cr y/o V, segun la composicion. En la Fig 5.171 se muestra

432



Resultados y discusion

un andlisis EDX correspondiente a segregaciones ricas en Cr y V, detectadas en las

composiciones NCCr y NCV, respectivamente.

100 4 wi % at.%
] [} q443 43.75
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a) b)
Fig 5.171 Anédlisis EDX de las segregaciones de aditivos en los sinterizados consolidados en
SPS a 1100 °C 80 MPa durante 5 min: a) segregacién rica en Cr en el material NCCr,

b) segregacion dericaen V en el material NCV.

Puede notarse, como aunque los analisis muestran presencia de W, C, y Co, debido al
tamafio de las segregaciones, menor de 1 um, el contenido de Cr/V detectado es muy
superior al de Co, lo que resulta indicativo de que el aditivo no se encuentra disuelto en
el Co, como podria suceder en las segregaciones de mayor tamafio, ricas en Co. Esto
unido al alto contenido de C detectado, apunta a que el aditivo se encuentra en su forma
original, como carburo, lo que sugiere que dicha segregacion no se produce durante la
sinterizacion, sino que preexiste en la mezcla, debido al tamafio de los aditivos, que

dificulta su completa disolucion.

En la Tabla 5.54 se muestran los tamafios de grano promedio medidos en estos
sinterizados, donde puede resaltarse, los 154 nm obtenidos en las composicion NCV,
que sitlan esta microestructura como la mas fina lograda hasta la fecha en SPS
[Huang 2008, Eriksson 2013, Mandel 2014b].

Materal  Grioiacionen SPS  prometio ()
NC 1100 °C 80 MPa 5 min 216+12
NCCr 1100 °C 80 MPa 5 min 207+10
NCCrv 1100 °C 80 MPa 5 min 190+11
NCV 1100 °C 80 MPa 5 min 154+10

Tabla 5.54 Tamarfio de grano promedio del WC en los sinterizados de mezclas nanocristalinas
consolidados en SPS a 1100 °C 80 MPa durante 5 min.
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Esto representa una reduccién de tamafios de grano en esta composiciéon NCV,
respecto a la composicion sin aditivos proxima al 29%, lo que pone de manifiesto una
significativa accion inhibidora del VC en este procesado, a pesar de su segregacion
parcial. En la Fig 5.172 se muestra un detalle microestructural de los sinterizados de las
composiciones NCCrV y NCV, donde se aprecia, ademas de las diferencias en los
tamafios de grano, una mayor elongacién de los granos en la composicion con mayor
contenido en VC, al igual que en el resto de procesados, lo que sugiere una deposicion

del aditivo analoga.

a) b)
Fig 5.172 Detalle microestructural de los sinterizados de mezclas nanocristalinas
consolidados en SPS a 1100 °C 5 min 80 MPa: a) NCCrV, b) NCV.

En la Fig 5.173 se muestran varias imagenes de HRTEM del material NCV, donde
puede observarse una importante proporcién de granos con tamafo inferior a los
100 nm, con morfologias mucho menos facetadas que las de los granos de mayor

tamafio.

Fig 5.173 Imagenes HRTEM del material NCV consolidado en SPS a 1100 °C 80 MPa durante
5 min.
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Llama la atencién el caracter nanoestructurado de algunas zonas de ligante que rodea
los carburos, tal y como confirma el mapa de distribucién de elementos mostrado en la
Fig 5.174. El detalle de la region de Co mostrado en la Fig 5.174, revela tamafios de

grano del Co en estas zonas nanoestructuradas, de alrededor de 10-15 nm.

(o w

Fig 5.174 Detalle HRTEM del material NCV consolidado en SPS a 1100 °C 80 MPa durante 5

min.

Puede notarse, como no toda la matriz muestra esta estructura nanocristalina, lo que
sugiere una distribucion heterogénea de temperaturas durante el proceso. No obstante
pueden observarse, alrededor de estas regiones, algunos granos de WC con claros
signos de crecimiento, por su tamafio, superior al tamafio de grano del polvo de partida,
y su morfologia facetada, lo que contrasta con un escaso calentamiento de la fase Co
contigua. Una posible explicaciéon a estas diferencias microestructurales de la matriz,
podria estar relacionada con fendmenos de recristalizacion del Co favorecidos por una

importante deformacion plastica bajo presion, y por la disoluciéon de WC y VC, aunque
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para confirmar este aspecto seria necesario un estudio en profundidad de la

microestructura del ligante, fuera del alcance de esta investigacion.

Ademés, puede apreciarse como aunque se detecta V en toda la zona analizada,
aparece en mayor proporcién sobre algunos carburos de menor tamafo y formas mas
equiaxiales, sin observarse en éstos los “escalones” tipicos asociados a la precipitacion
de segundas fases, lo que apunta a la deposicion de atomos de V sobre el WC como
mecanismo de inhibicion del crecimiento de grano, en consistencia con la hipétesis de
arrastre de soluto planteada por Azcona et al. [Azcona 2002]. Segun esta hipotesis la
concentracion de atomos de V sobre los granos de WC, por un lado, reduciria la energia
libre de las interfases WC-Co, respecto a la celda perfecta, y con ello la fuerza
conductora del crecimiento de grano, y por otro actuaria como una micro-atmdsfera que
reduce la movilidad interfacial, lo que implicaria una limitacién de los fenémenos de
migracion de bordes de grano, y con ello del crecimiento, tanto por mecanismos de

solucién-reprecipitacion, como por coalescencia.

Debe mencionarse, que se han encontrado algunos granos con estos escalones
atribuidos a la formacion de (V,W)C, en analogia con lo observado en sinterizacion
convencional, tal y como se muestra en la Fig 5.175, aunque debe indicarse que
ademas de ser muy escasos, y no se localizan en los granos de menor tamafio, lo que
cuestiona el planteamiento de algunos autores, que atribuyen la inhibicion del

crecimiento de grano del V a la formacion de estos carburos mixtos en las interfases.

El mapa de distribucion de elementos mostrado en la Fig 5.175, revela una elevada
concentracion de V en estas intercaras, observandose granos contiguos de alrededor de
de 40 nm, que podrian ser VC, o V, por la baja deteccion de C. Debe sefialarse, que
aunque se han obtenido imgenes a elevados aumentos de estos escalones, la
resolucion de las mismas, no permite confirmar la formacion de segundas fases en las

intercaras.

Si se comparan los tamafios de grano promedio obtenidos en estos sinterizados con los
de sus equivalentes consolidados en HIP, queda en evidencia el menor efecto de los
aditivos en el procesado SPS. Puede notarse, cdmo mientras en la composicion NCCr,
se preserva un tamafio de grano promedio ligeramente inferior al obtenido en los
sinterizados equivalentes procesado en HIP a 1100 °C, resultado de la baja accién
inhibidora del CrsC,, las composiciones con VC, experimentan mayor crecimiento de
grano que en HIP, incluso a 1250 °C. En este sentido, puede sefialarse que el tamafio
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de grano obtenido en el material NCV consolidado en SPS, 154 nm, es un 14% y un
26% mayor que el de sus homologos consolidados en HIP a 1250 °C y 1100 °C,
respectivamente, confirmando la menor efectividad del VC en la inhibicion del

crecimiento de grano en SPS.

Cc

Fig 5.175 Detalle HRTEM del material NCV consolidado en SPS a 1100 °C 80 MPa durante 5

min.

En la Fig 5.176 se muestra la distribucién de didmetros equivalentes de los granos de
WC en los sinterizados de la composicion NCV consolidados en SPS y en HIP, a igual
temperatura, donde se aprecia claramente, el aumento de las frecuencias relativas de
los granos con menor diametro equivalente. En este aspecto, puede sefialarse, que
mientras en el material sinterizado en SPS el porcentaje de granos con diametros
equivalente inferior a los 100 nm se sitda alrededor del 30%, en el material procesado

en HIP, supera el 55%.
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Fig 5.176 Distribucién de diametro equivalente de los granos de WC en el material NCV
sinterizado en SPS a 1100 °C 5 min 80 MPa respecto a su equivalente consolidado en HIP a
1100 °C 30 min 120 MPa.

Puede notarse, como aunque la distribucion de didmetros equivalentes del material
sinterizado en SPS esta ligeramente desplazada hacia diametros superiores, el
porcentaje de granos con didmetro equivalente inferior a los 200 nm en ambos
materiales es muy préximo, en torno al 87% en el sinterizado obtenido en SPS, frente al
90% en HIP. Ademas, debe indicarse, que en ambos materiales mas del 99% de los
granos presentan un didmetro equivalente inferior a los 400 nm, lo que denota un buen

control del crecimiento anémalo en ambos procesados.

Este menor efecto de los inhibidores en SPS, esta relacionado con la rapidez del
proceso, el rapido calentamiento y corto tiempo de sinterizacion respecto al procesado
HIP, que hace dificil, con el elevado tamafio de particula de los aditivos, su completa
disolucién en el ligante y deposicion en las interfases, y con ello su adecuada accion
inhibidora.

Esto pone en evidencia, la posibilidad de mejorar la eficacia o efectividad de los
inhibidores en el procesado SPS, mejorando su distribucién de la mezcla, con una
molienda previa de los carburos inhibidores, o aumentando el tiempo de molienda de la
mezcla y/o la energia del proceso con condiciones mas agresivas, que permitan reducir

el tamafio de particula de estos carburos y/o su aleacion mecanica con el ligante.
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5.2.3. Comportamiento mecéanico de los materiales desarrollados a partir de

mezclas comerciales

El comportamiento mecanico de los materiales desarrollados a partir de las mezclas
comerciales, se lleva a cabo mediante la evolucién de su dureza y tenacidad a fractura,
que son las propiedades habitualmente empleadas en el control de calidad de las piezas
de metal duro, ya que determinan otras propiedades fundamentales, como la resistencia
al desgaste (por deslizamiento, erosivo y abrasivo), la resistencia a flexion, o la

resistencia a impacto, que condicionan el comportamiento en servicio del material.

Ambas propiedades, dureza y tenacidad, se correlacionan con aspectos
microestructurales de los sinterizados, principalmente tamafio de grano del WC y
porosidad, dependientes, como se ha demostrado, del tamafio de grano del polvo de
partida, de la composicién de las mezclas, en este caso, de los aditivos inhibidores
incorporados, y de las condiciones de sinterizacion empleadas.

5.2.3.1. Materiales obtenidos a partir de mezclas ultrafinas
5.2.3.1.1. Materiales consolidados mediante sinterizacién en vacio

En la Fig 5.177 se muestran los valores de dureza de los materiales de las
composiciones ultrafinas obtenidos a diferentes temperaturas de sinterizacion, con una

isoterma de mantenimiento de 60 min.
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Fig 5.177 Dureza Vickers de los materiales de mezclas ultrafinas en funcion de la

temperatura de sinterizacién en vacio, para un tiempo de mantenimiento de 60 min.
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Puede observarse como en todas las composiciones se obtiene un marcado aumento
de la dureza al aumentar la temperatura de sinterizacion, hasta los 1350 °C, resultado
del importante aumento de densidad de todos los sinterizados. Entre los 1350 y los
1400 °C, aunque se mantiene la tendencia, el efecto es mucho menos significativo,

debido a la menor variacién de la porosidad en este intervalo de temperatura.

Puede destacarse la elevada dureza del material UF sinterizado a 1350 °C, 1665 HVz3o,
s6lo un 0.6% menor que la alcanzada a 1400 °C, a pesar de la mayor porosidad residual
observada, lo que se debe a la importante variacion de tamafios de grano del WC en
ambos sinterizados, resultado del insuficiente control microestructural a alta
temperatura. En las composiciones enriquecidas, aunque se aprecia un mayor aumento
de dureza en este intervalo de temperatura, debe sefialarse que las variaciones
registradas no superan el 2.5%, lo que resulta indicativo de que la reducciéon de
porosidad obtenida al aumentar la temperatura, se ve compensada, a efectos de dureza,

por el crecimiento de grano experimentado.

Debe resaltarse el escaso aumento de dureza logrado en las composiciones con
aditivos, a pesar del significativo efecto de éstos, especialmente del VC, en el control de
microestructural, lo que esté relacionado con el importante aumento de la porosidad en
estos sinterizados. En este aspecto, debe sefialarse, que los valores de dureza
obtenidos en los sinterizados de la composicion con CrsC,, UFCr, apenas superan en un
2% los obtenidos en la composicion de suministro, UF, mientras que en las
composiciones con VC, UFV y UFVV, se logran durezas entre un 6 y un 8% mayores
gue las obtenidas en ausencia de aditivos. Llama la atencion, los elevados valores de
dureza de los sinterizados de la composicién UFVV, de mas de 1800 HV3p en el material
consolidado a 1400 °C, frente a los 1780 HV3o alcanzados en las composicion UFV, a
pesar de la mayor porosidad y mayor tamafio de grano del WC en esta composicién con
mayor contenido en VC, lo que debe atribuirse al elevado contenido de fase n de estos

sinterizados.

La evolucion de la dureza de las composiciones analizadas con el tiempo de
sinterizacion a 1400 °C, mostrada en la Fig 5.178, pone de manifiesto un escaso efecto
del tiempo de permanencia en la dureza de los sinterizados, a pesar de las diferencias
microestructurales observadas. Esto debe relacionarse con el efecto inverso de al
menos dos variables, por un lado la porosidad, que se reduce notablemente al aumentar

el tiempo de permanencia, principalmente entre 1 y 30 min, y por otro el tamafio de
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grano del WC, que experimenta un importante aumento durante la isoterma,
especialmente al inicio, a pesar del elevado contenido en aditivos.
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Fig 5.178 Dureza Vickers de los materiales de mezclas ultrafinas en funcion del tiempo de

sinterizacién en vacio a 1400 °C.

Debe sefialarse, que aunque la variacién de dureza entre los tiempos analizados es
poco significativa, se observa en todas las composiciones un ligero aumento de dureza
al prolongar el tiempo de permanencia hasta los 30 min, y una tenue reduccién al
extender la isoterma a 60 min. Respecto a la evolucion observada en el primer intervalo
de tiempos, de 1 a 30 min, debe indicarse, que mientras en la composicion sin aditivos,
UF, y en la composicion con Crs;C,, UFCr, se tienen aumentos de dureza entre los
sinterizados obtenidos con 1 y 30 min de isoterma, inferiores al 2%, en las
composiciones con VC, se registran incrementos de dureza algo superiores, entre el 3 y
el 4.5%, para las composiciones UFV y UFVV respectivamente, debido a la mayor
reduccion de porosidad y menor incremento del tamafio de grano con el tiempo de
permanencia. Llama la atencién las elevadas durezas alcanzadas en los sinterizados
obtenidos con 60 min de isoterma, menos de un 1% inferiores a las maximas registradas
en los sinterizados obtenidos 30 min de permanencia, lo que sugiere la influencia de
otro factor que contrarreste la reduccion de dureza asociada el incremento del tamafio
de grano, dada la similitud de porosidad de estos sinterizados. Este comportamiento
debe relacionarse con la mayor formacion de fase n en los sinterizados obtenidos con
60 min de isoterma, y probablemente con la pérdida Co, debido a su evaporacion

parcial, tal y como sugieren los analisis EDX. En la Fig 5.179 se presenta la relacion
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entre dureza y tamafio de grano de los sinterizados obtenidos, indicando el valor
numeérico correspondiente al porcentaje de porosidad determinado mediante analisis de
imagen. Debe sefialarse, que sélo se han representado los datos correspondientes a los
sinterizados de mayor dureza, excluyendo los sinterizados obtenidos a baja
temperatura, a 1250 y 1300 °C.

2000

mUF
m UFCr
1900 4 uUFV
UFW
1800 -
o 078 m® go7o
@ 098 B
2 1318
T - 1.21 0.58
0g1 H 0.52
1700 - LR
n mo. M0.34
- . ml 056 W0.33
' 072 0.59
1600 -
1500 . T .
200 250 300 350 400

tamario de grano (nm)
Fig 5.179 Relacion entre dureza y tamafio de grano del WC de los materiales de mezclas

ultrafinas sinterizados en vacio, donde se indican los porcentajes de porosidad obtenidos.

Queda patente, el importante efecto de la porosidad en la pérdida de dureza de los
sinterizados, especialmente a altas durezas, donde se registran reducciones de dureza
de hasta un 3% al aumentar la porosidad sobre un 0.5%, pese a que las variaciones en
los tamafios de grano promedio superan el 11%. Puede notarse, como aunque resulta
claro el aumento de dureza de las composiciones con aditivos, resultado de la reduccion
del tamafio de grano, las maximas diferencias entre la composicién UF y UFV, mas
divergentes en tamafio de grano promedio, apenas superan el 6%, para una variacion
del tamafio de grano promedio superior al 25%, lo que esta relacionado con el
substancial efecto de la porosidad residual en la reduccién de dureza, en el rango de

elevadas durezas.

Esta representacion resalta las elevadas durezas obtenidas de la composicién UFVV, no
justificadas ni por el tamafio de grano de WC, superior al obtenido en la compaosicién
UFV, en todas las sinterizaciones, ni por la porosidad, también superior a la de la
composicion UFV en todos los casos, lo que, como se ha mencionado, sélo puede

atribuirse al elevado contenido de fases secundarias de estos sinterizados, en
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consonancia con otros resultados de las literatura [Wei 2012b]. Esto resulta consistente
con la baja tenacidad a fractura de estos sinterizados, hasta un 10% menor que la de los
sinterizados equivalentes de la composicion UFV, tal y como observa en las Fig 5.180
donde se muestra la evolucién de la tenacidad a fractura de las composiciones

analizadas en funcion de la temperatura de sinterizacion.
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Fig 5.180 Tenacidad a fractura de los materiales de mezclas ultrafinas en funcién de la

temperatura de sinterizacién en vacio, para un tiempo de mantenimiento de 60 min.

Puede notarse, como en todas las sinterizaciones, excepto en la de 1250 °C, donde se
obtienen muy bajas tenacidades (de alrededor de 7 MPa-m”z) debido a la falta de
sinterizacion, se registran variaciones de tenacidad muy importantes entre las distintas
composiciones, manteniéndose la misma tendencia con independencia de las
condiciones de sinterizacion, es decir, mayor tenacidad a fractura en la composicion UF,
seguida de la composicién UFCr y UFV, y por Ultimo la composicion UFVV. En este
aspecto, debe sefialarse que mientras la maxima tenacidad a fractura obtenida en la
composicion UF, supera los 11 MPa-m*?, en la composicion UFVV los valores de

1/2

tenacidad obtenidos no alcanzan los 9 MPa-m™*, lo que representa una variacion

respecto a la composicién de suministro, UF, de hasta un 20%.

Si se analiza el efecto de la temperatura de procesado en la tenacidad de los
sinterizados, puede apreciarse un claro aumento al aumentar la temperatura de 1300 °C
a 1350 °C, y una drastica reduccién entre los 1350 y los 1400 °C, lo que denota la
influencia en la tenacidad de al menos dos factores. Por un lado, el aumento de

tenacidad registrado entre los 1300 y 1350 °C, a pesar del importante incremento de
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dureza obtenido en este intervalo de temperatura, que debe atribuirse a la notable
reduccion de la porosidad, y por otro, la reduccion de tenacidad encontrada entre los
1350 °C y los 1400 °C, a pesar a la reduccion de porosidad y del aumento del tamafio
de grano obtenido al aumentar la temperatura, que puede asociarse, al incremento del
contenido de fases secundarias de los sinterizados consolidados a 1400 °C. En este
aspecto, llama la atencién que sea precisamente la composicién sin aditivos, la que
registra una mayor pérdida de tenacidad entre los 1350 °C y los 1400 °C, superior al 6%,
siendo la que presenta una menor proporcion de estas fases fragilizantes, lo que resulta
indicativo, de la contribucién de otros factores a la pérdida de tenacidad, como la
reduccion de contenido en Co, por evaporacion a alta temperatura debido al alto vacio, y
en esta composicion, UF, ademd&s, una posible reduccion de la capacidad de
deformacion del ligante asociada al incremento de W y C en disolucion, debido a la
fusion completa de la matriz. En este sentido, debe sefialarse, que aunque no hay
trabajos que analicen explicitamente este aspecto, existe cierta controversia al respecto,
ya que mientras la mayoria de los resultados de sinterizacion en fase sélida evidencian
tenacidades inferiores a las alcanzadas en presencia de liquido [Sivaprahasam 2007,
Fang 2009, Wei 2012a, Huang 2007, Eriksson 2013], algunos resultados de la literatura
[Cha 2003, Cha 2005], confirman una pérdida de tenacidad a fractura en los grados

ultrafinos y nanocristalinos asociada a la formacion del liquido eutéctico.

La evolucion de la tenacidad con el tiempo de sinterizacion a 1400 °C, mostrada en la
Fig 5.181, revela en todas las composiciones un ligero aumento de tenacidad, entre 1y
30 min, asociado al incremento del tamafio de grano y en consecuencia al aumento del
recorrido medio libre de Co, y probablemente a la reduccion de la porosidad residual, y
una marcada reduccién entre 30 y 60 min, atribuida, al incremento del contenido en
fases secundarias, y a la posible reduccién del contenido en Co, que contrarrestan el
efecto del incremento del tamafio de grano registrado, inferior al encontrado al inicio de
la isoterma. En este sentido, debe sefialarse, que de producirse una pérdida de Co por
evaporacion, tal y como sugieren los resultados de EDX, también contribuiria en el
tramo inicial, entre 1 y 30min, pero su efecto seria menos evidente por la mayor
variacion de los tamafio de grano y la reduccion del contenido de fase n transitoria. Asi,
mientras entre los sinterizados obtenidos entre 1 y 30 min, se registran incrementos de
tenacidad de entre el 2-3%, dependiendo de la composicion, al aumentar el tiempo de
permanencia de 30 a 60 min, se registran pérdidas de tenacidad de alrededor del 5% en
la composicién UF, y de hasta un 6-7% en las composiciones con aditivos, lo que resulta
consistente con la mayor formacién de fases secundarias en estas compaosiciones.
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Fig 5.181 Tenacidad a fractura de los materiales de mezclas ultrafinas en funcién del tiempo

de sinterizacién en vacio a 1400 °C.

Por otro lado, debe resaltarse, la importante pérdida de tenacidad de las composiciones
con VC, incluso la de menor contenido, UFV, que alcanza una tenacidad méxima, para
30 min de isoterma, de 9.8 MPa-m"? frente a los 10.9 y 10.4 MPa-m'? de la
composiciones UF y UFCr, lo que representa una reduccién de tenacidad de alrededor
de un 6.5% respecto a la composicion con Cr;C,, UFCr, y de casi un 10% respecto a la
composicion de suministro, UF. Esta significativa pérdida de tenacidad, es debida, en
parte, a la importante reduccion del tamafio de grano del WC en la composicién con VC,
de alrededor del 26% respecto a la composicién de suministro, frente al 10% registrado
en la composicién UFCr, y en parte, a la mayor formacion de fases secundarias en esta

composicion, tal y como confirman los resultados de DRX.

En la Fig 5.182 se compara la relacion entre dureza y tenacidad a fractura de los
materiales consolidados en vacio, en funcién de las condiciones de sinterizacion, donde
gueda en evidencia una mejora de la relacion tenacidad-dureza en los sinterizados
obtenidos a 1400 °C durante 30min. Esto es debido a la elevada dureza alcanzada en
todas las composiciones resultado de la reduccion de la porosidad residual respecto a
los ciclos realizados a menor temperatura y menor tiempo, y a los buenos valores de
tenacidad, resultado de la menor formacion de fases secundarias y menor pérdida de
Co, respecto a los sinterizados obtenidos con mayor tiempo de exposicién. Ademas,
puede apreciarse una clara reduccion de la relacién tenacidad-dureza en la composicién

UFVV, asociada a la formacion masiva de fases secundarias, que, como se ha
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mencionado, aunque aumentan la dureza del material tienen un efecto mucho mas

marcado en la reduccién de la tenacidad a fractura.
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Fig 5.182 Relacion tenacidad a fractura vs dureza de los materiales de mezclas ultrafinas

consolidados en vacio.

5.2.3.1.2. Materiales consolidados mediante sinterizacién asistida por

presién

En la Fig 5.183 se muestran los valores de dureza de los materiales de mezclas
ultrafinas consolidados en HIP y SPS, en comparacién con los sinterizados en vacio.
Puede apreciarse, en todas las composiciones un claro aumento de la dureza de los
sinterizados obtenidos bajo presion a baja temperatura, resultado del mejor control

microestructural y de la reduccién de la porosidad residual.

Deben destacarse los elevados valores de dureza obtenidos en los sinterizados
consolidados en HIP a 1100 °C, de mas de los 1790 HV3, en la composicién de
suministro, y de hasta 1880 HV3o en la composicion UFV, lo que supone un incremento
de dureza a respecto a sus homologos obtenidos en vacio, en torno a un 7 y un 5% en
la composiciones UF y UFV, respectivamente. Aunque en términos porcentuales no
parece una mejora muy significativa, debe sefialarse que el aumento de dureza
registrado es de mas 90 HV3g en la composicion UFV, y de méas de 110 HVso, en la UF.
Ademas, puede indicarse que el aumento de dureza logrado con el enriquecimiento en
VC y con el procesado HIP a 1100 °C, es de unos 200 HV3p, l0o que representa un
endurecimiento respecto al material base, es decir, la composicion de suministro

sinterizada en vacio, de alrededor de un 12%.
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Fig 5.183 Dureza Vickers de los materiales de mezclas ultrafinas en funcion del proceso y

condiciones de sinterizacion.

También debe hacerse mencion al alto valor de dureza logrado en la composicién UFV
sinterizada en HIP a 1250 °C, proximo a los 1860 HV3p, hasta un 2.5% mayor que el de
su equivalente sinterizado en SPS, lo que evidencia la superioridad, en cuanto a dureza
de los sinterizados, del procesado HIP frente a SPS, en las condiciones analizadas,
para contenidos de VC elevados. Esto debe atribuirse a la mayor densificacién y la
importante accion inhibidora del VC en HIP, muy superior a la lograda en SPS. Puede
notarse, como en las composiciones UF y UFCr, los valores de dureza obtenidos en los
materiales consolidados en SPS son superiores a los alcanzados en sus equivalentes
sinterizados en HIP a 1250 °C, resultado del mayor control microestructural obtenido en

estas composiciones al reducir temperatura y tiempo de exposicién en SPS.

La relacion entre el tamafio de grano y la dureza de los sinterizados, se presenta en la
Fig 5.184, donde puede apreciarse una ligera reduccion de la dureza de los sinterizados
consolidados en SPS, respecto a los obtenidos en HIP, debido a su menor
densificacion. Ademas, puede notarse como la dureza de los sinterizados obtenidos en
HIP a 1100 °C, excepto en la composicion de suministro, de menor dureza, también se
reduce respecto a la tendencia obtenida en los sinterizados consolidados a 1250 °C, lo
que debe relacionarse con la mayor porosidad residual de estos materiales, que limita el
potencial aumento de dureza asociada a la reduccién de tamafios de grano lograda. Asi,
puede indicarse que mientras en los sinterizados obtenidos a 1250 °C, se logra un
incremento de dureza préximo al 5% con una reduccion del tamafio de grano del WC de

alrededor del 18%, en los sinterizados consolidados a 1100 °C, se registran aumentos
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de dureza similares, de alrededor del 5%, en el mismo rango de durezas, para una
variacion del tamafio de grano promedio, superior al 23%, lo que pone de manifiesto una
clara reducciéon de la relacion dureza-tamafio de grano, asociado, como se ha

mencionado, al aumento de porosidad.

2000

1950 - W Vacio 1400°C 30min
®HIP 1250°C 120MPa 30min
1900 4 . = HIP 1100°C 120MPa 30min
1850 u m SPS 1100°C 80MPa 5min
n
% [ |
= |
< 1800 LI
L] ]
1750 -
™ n
1700 -
| |
1650 -
1600 ‘ ‘ ‘ .
150 200 250 300 350 400

Tamafio de grano (nm)
Fig 5.184 Relacion entre dureza y tamafio de grano del WC en los sinterizados de mezclas

ultrafinas en funcién del proceso de consolidacion.

En la Fig 5.185 se muestran los valores de tenacidad a fractura de los materiales
consolidados en HIP y SPS, en comparacién con los sinterizados en vacio. Llama la
atencion los elevados valores de tenacidad de los sinterizados obtenidos en HIP a
1250 °C, incluso en la composicion UFV, que a pesar de su elevada dureza, proxima a
los 1860 HV3o, alcanza una tenacidad de 10.85 MPa-m*?, lo gue representa un aumento
de tenacidad respecto a su homélogo sinterizado en vacio de alrededor de un 11%. En
las composiciones UF y UFCr consolidadas en HIP a 1250 °C, se han obtenido valores
de tenacidad que superan los 11.55 y 11.23 MPa-m"?, respectivamente, lo que supone
un incremento de tenacidad respecto a sus equivalentes procesados en vacio superior
al 6 y 7%, respectivamente. Puede notarse, como estos valores de tenacidad son
también muy superiores a los de sus homologos procesados a menor temperatura, a
1100 °C, tanto en HIP como en SPS, registrandose variaciones del 10-11% en las
composiciones UF y UFCr, y de alrededor del 8% en la composicion UFV. Esto pone en
evidencia un significativo efecto de la temperatura de procesado en la tenacidad de los
sinterizados, sugiriendo la existencia de una temperatura o rango de temperatura en la

que aumenta substancialmente la tenacidad del material.
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Fig 5.185 Tenacidad a fractura de los materiales de mezclas ultrafinas en funcion del

proceso de sinterizacion.

Esta evolucion de la tenacidad a fractura con la temperatura de sinterizacién, no se
menciona en la literatura, ya que la mayoria de los estudios estan focalizados a una sola
técnica, con un barrido mas estrecho de temperaturas, o como mucho se comparan
procesos de sinterizacién rapida, con sinterizacion convencional, con dos temperaturas
de operacion. No obstante, debe hacerse mencion a los resultados reportados por Cha
et al. [Cha 2003] en sinterizados consolidados en SPS a diferentes temperaturas, que
aln no coincidiendo el rango de temperatura analizado, si evidencian un maximo en la
tenacidad a fractura, previo a la formacién del liquido. Una posible explicacion, a la
mayor tenacidad a fractura de los sinterizados obtenidos 1250 °C, respecto a los
consolidados en vacio en fase liquida, podria estar relacionada con la modificacion en el
comportamiento a deformacién del Co y en las rutas de propagacion de grieta al
aumentar el contenido en soluto W y C, tras la formacién del liquido, aunque para
confirmar este aspecto seria necesario un analisis en profundidad de la evolucion
microestructural y mecanica del ligante, fuera del alcance de esta investigacion. Otros
factores que también contribuirian a la mayor tenacidad de los sinterizados obtenidos en
HIP a 1250 °C, seria la ausencia de fases secundarias, y la posible evaporacién del Co

en vacio a alta temperatura.

Por otro lado, debe sefialarse, que el aumento de tenacidad de los sinterizados
consolidados a 1250 °C, respecto a los obtenidos a menor temperatura, es consistente
con otros resultados de la literatura [Cha 2003, Wie 2012, Mandel 2014b] y podria estar
relacionada con el aumento de las cohesion interfacial al aumentar la temperatura de
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procesado [Cha 2003, Sivaprahasam 2007] y/o con una distribucion méas homogénea
del ligante, que aumentaria el recorrido medio libre de Co, para igual tamafio de grano
de la fase WC.

En relacién al efecto de la temperatura de sinterizacién en la cohesion interfacial, debe
sefialarse que aunque no es un tema que se ha abordado directamente en la literatura,
los andlisis realizados por Wei et al. [Wei 2012], en sinterizadas consolidados por SPS a
1160 °C, evidencian una ausencia de relacion de orientacion del Co con el WC, a
diferencia de la clara coincidencia de red de la intercaras WC-Co encontrada en
sinterizados obtenidos en fase liquida, lo que podria justificar la menor resistencia de
estos bordes de grano. No obstante, debe remarcarse que no se han analizado las
caracteristicas de interfases de sinterizados obtenidos en fase sdélida a mayor
temperatura, por lo es una cuestion aun por confirmar. En este sentido, una evaluacion
de la cohesion de las intercaras WC-Co en funcién de la temperatura de proceso, por
ejemplo, mediante nanoindentacion, podria aportar informacién al respecto, por lo que
seria un aspecto de interés para futuras investigaciones.

La posible contribucion de una mayor homogeneidad de la distribucion del Co al
aumentar la temperatura, también es consistente con las observaciones de otros
autores [Azcona 2002, Mandel 2014b], aunque para su confirmacion seria necesario
determinar con precision el recorrido medio libre de Co y la contigliidad de la fase WC,
parametros microestructurales que no se han medido por falta de resolucion de las

imagenes, que impide una adecuada estimacion.

Debe remarcarse, que no se advierte diferencias significativas en los valores de
tenacidad a fractura de los sinterizados consolidados en HIP y SPS a 1100 °C, lo que
sugiere la similitud en la resistencia a la propagacion de grietas en ambos procesados, a
pesar de las diferencias en el tiempo de exposicion del material a alta temperatura. No
obstante, puede apreciarse en la composicion sin aditivos, UF, un ligero aumento de la
tenacidad en el procesado HIP, hasta los 10.40 MPa-m? frente a los 10.28 MPa-m*?
alcanzados en SPS, para valores de dureza similares, lo que debe atribuirse, a la mayor
homogeneidad en la distribucion del Co, observada claramente en el andlisis
microestructural. Puede notarse, como en la composicion UFV, se observa la tendencia
inversa, es decir, una ligera reduccién de la tenacidad en el material sinterizado en HIP,
hasta los 9.92 MPa-m*? frente a los 10.02 MPa-m™? alcanzados en SPS, lo que esta

relacionado con el aumento de dureza logrado en este procesado.
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En la Fig 5.186 se presenta la relacion entre dureza y tenacidad a fractura de los
materiales desarrollados, que pone de manifiesto la clara superioridad en cuanto a
combinacién de propiedades de los sinterizados consolidados en HIP a 1250 °C.
Ademas, puede apreciarse un ligero aumento de la relacion dureza-tenacidad de los
sinterizados obtenidos en HIP 1100 °C respecto a los consolidados en SPS a la misma
temperatura, lo que sitla al procesado HIP sobre encapsulados, como mejor alternativa,
que la sinterizacion por SPS, al menos con las composiciones y condiciones de proceso
analizados, tanto para sinterizar carburos cementados de mayor dureza, dado el mejor
control microestructural en presencia de inhibidores, como para mejorar la combinacion

dureza-tenacidad de los sinterizados obtenidos.
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Fig 5.186 Relacion entre dureza y tenacidad a fractura en los sinterizados de mezclas

ultrafinas en funcién del proceso de consolidacion.

Ademas debe sefialarse, que solo en los sinterizados obtenidos en vacio se aprecia una
importante pérdida de tenacidad en la composicién con VC (de mayor dureza y menor
tenacidad), asociada, como se ha mencionado, al aumento del contenido en fases
secundarias de esta composicion, mientras que en el resto de procesados, en ausencia
de fases secundarias, se no observa reduccion de la relacion dureza-tenacidad en los
sinterizados de esta composicion, por lo que no hay evidencias del efecto fragilizante
asociado al VC [Upadhyaya 2001, Hashe 2007, Sun 2011, Mahmoodan 2013, Al-Ageelin
2014]. En este aspecto, debe mencionarse, la incompleta disoluciéon de los aditivos
observada en los sinterizados consolidados a baja temperatura, por lo que no se puede
descartar que el contenido de VC efectivo sea inferior al contenido limite para apreciar

su efecto en la tenacidad.
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Por uUltimo, puede advertirse en los sinterizados obtenidos en HIP, especialmente en los
procesados a 1250 °C, como aunque la tenacidad mantiene una relacién inversa con la
dureza, de acuerdo con la tendencia habitual, se reduce ligeramente la relacion de
proporcionalidad en el rango de altas durezas, es decir, para un cierto aumento de
dureza la pérdida de tenacidad asociada es inferior a la obtenida a menores durezas,
por lo que los valores de tenacidad obtenidos en la composicion UFV, son superiores a
los previsibles asumiendo una tendencia lineal. Esto efecto, consistente con otros
resultados de la literatura [Fang 2009], parece estar relacionado con el aumento de la
fraccion en volumen de bordes de grano obtenido al reducir el tamafio de grano de los

carburos, que contribuiria a mejorar la tenacidad a fractura del material.

5.2.3.2. Materiales obtenidos a partir de mezclas nanocristalinas
5.2.3.2.1. Materiales consolidados mediante sinterizaciéon en vacio

En la Fig 5.187 se presentan los valores de dureza de los materiales de las
composiciones nanocristalinas sinterizados en vacio a diferentes temperaturas, con una

isoterma de mantenimiento de 60min.
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Fig 5.187 Dureza Vickers de los materiales de mezclas nanocristalinas en funcién de la

temperatura de sinterizacion en vacio, para un tiempo de mantenimiento de 60 min.

Puedenobservarse diferentes tendencias en la evolucion de la dureza en funcion de la
composicion. En un extremo, la composicién sin aditivos, NC, que presenta una escasa
variacion de dureza en el intervalo de temperaturas analizado, y en el otro, las
composiciones con VC, NCCrV y NCV, que muestran un marcado aumento de la dureza
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de aumentar la temperatura de sinterizacion, especialmente entre los 1300 y los
1350 °C. En la composicién con Cr3C,, NCCr, se aprecia un comportamiento intermedio,
un claro aumento de la dureza entre los 1300 y los 1350 °C, aunque mucho menos
significativo que en las composiciones con VC, mientras que se mantiene practicamente
constante entre los 1350 °C, y los 1400 °C.

En la composicion NC, aungue la variacién de dureza es poco significativa, puede
apreciarse un ligero aumento de dureza, de alrededor del 2%, al incrementar la
temperatura de 1300 y 1350 °C, asociado a la reduccion de porosidad, seguido de una
tenue pérdida, al aumentar la temperatura a 1400 °C, desde los 1500 HV3p obtenidos a
1350 °C hasta los 1480 Hvsp, debido al importante aumento del tamafio de grano de los

carburos, para niveles de porosidad muy proximos.

En las composiciones con VC, tal y como se ha mencionado, el mayor aumento de
dureza se obtiene en el intervalo comprendido entre los 1300 y los 1350 °C, donde se
registran variaciones superiores al 11 y al 16%, en las composiciones NCCrV y NCV,
respectivamente, frente al 7% registrado en las composicién NCCr, lo que se debe a la
importante reduccion de porosidad experimentada en este intervalo, como resultado de
su menor densificaciébn a baja temperatura. Al aumentar la temperatura a 1400 °C,
aunque se mantiene el aumento de dureza, la variacion es mucho menor, entre el 2 y el
3%, segun la composicion, lo que se debe a una menor variacion de la porosidad en
este intervalo, resultado de la elevada densificacion lograda a 1350 °C. Deben
destacarse los elevados valores maximos de dureza alcanzados en las composiciones
con VC, resultado del buen control microestructural logrado, de 1816 HV3z en la
composicion NCCrV y de hasta 1934 HV3o en la composicion NCV, lo que supone un
aumento de dureza respecto a la composicion sin aditivos, NC, del alrededor del 23 y
31% en las composiciones NCCrV y NCV, respectivamente. Puede notarse, como el
valor maximo de dureza alcanzado en la composicidon con CrsC, es muy inferior, de
alrededor de 1660 HV3o apenas un 12% mayor que el obtenido en la composicién NC, lo
gue sita el aumento de dureza de la composicion con VC, NCV, en casi un 17%. Esto
pone de manifiesto la clara superioridad del VC frente Cr3C; en la mejora de la dureza
de los carburos cementados, debido a su mayor efectividad en el control

microestructural, que compensa el aumento de porosidad residual obtenido.

La evolucion de la dureza de los sinterizados en funcién del tiempo de permanencia a
1400 °C, presentada en la Fig 5.188, pone de manifiesto una escasa influencia de esta

variable.
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Fig 5.188 Dureza Vickers de los materiales de mezclas nanocristalinas en funcién del tiempo

de sinterizacién en vacio a 1400 °C.

Puede notarse, como en las composiciones NC y NCCr la dureza se mantiene
practicamente constante entre 1 y 30 min, lo que denota, que la reduccion de porosidad
obtenida al prolongar la isoterma se ve contrarrestada por el crecimiento de grano
experimentado, mientras que en las composiciones con VC, en este intervalo de tiempo,
se aprecia un ligero aumento de dureza, inferior al 2 y 3% en las composiciones NCCrV

y NCV, respectivamente, resultado de un mayor efecto de la reduccion de porosidad.

Al prolongar el tiempo de mantenimiento de 30 a 60 min, en todas las composiciones se
aprecia una tenue pérdida de dureza, de alrededor del 1.6% en la composicion sin
aditivos, NC, e inferior al 1%, en las composiciones dopadas, asociada al incremento del
tamafo de grano del WC. En este aspecto, debe sefialarse que la reducciéon de dureza
registrada entre los sinterizados obtenidos a 30 y 60 min, es menor que la podria
esperarse, dada la similitud de densidad y porosidad de estos sinterizados, y la
variacion de tamafos registradas, superior al 7% en las composiciones con aditivos, lo
gue podria estar relacionado con la reduccién de contenido en Co, por evaporacion

durante la isoterma, en consonancia con lo observado en las composiciones ultrafinas.

En la Fig 5.189 se presenta la relacion entre la dureza y el tamafio de grano de los
sinterizados obtenidos, donde se ha incluido el valor numérico correspondiente al

porcentaje de porosidad determinado mediante analisis de imagen.
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Fig 5.189 Relacion entre dureza y tamafio de grano del WC de los materiales de mezclas

nanocristalinas sinterizados en vacio, en funcién del porcentaje de porosidad obtenido.

Queda patente el importante efecto de la reduccion del tamafio de grano por la accion
de los inhibidores, en el incremento de dureza, a pesar del ligero aumento de porosidad
obtenido estas composiciones. No obstante, puede apreciarse como para tamafios de
grano proximos, el efecto de la porosidad en la reduccién de dureza es muy significativo,
especialmente en el rango de altas durezas, donde pequefias variaciones de porosidad,

de alrededor del 0.25%, producen pérdidas de dureza de hasta un 3%.

Este efecto de la porosidad hace que, en las diferentes composiciones, sélo se aprecie
el efecto del tamafio de grano en la dureza cuando la porosidad es muy reducida,
concretamente, en los sinterizados obtenidos a 1400 °C con tiempos de permanencia de
30 y 60 min. A este efecto también podria contribuir la posible pérdida de Co al
aumentar temperatura y tiempo de exposicion de alta temperatura, lo que resulta
consistente con la tenue reduccion de dureza de los materiales obtenidos a 1400 °C

durante 60 min, respecto a los sinterizados durante 30 min.

La evolucion de la tenacidad a fractura de los materiales desarrollados en funcion de la
temperatura de sinterizacion, mostrada en la Fig 5.190, pone de manifiesto una clara
reduccion de la tenacidad de todas composiciones al aumentar la temperatura de

procesado.
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Fig 5.190 Tenacidad a fractura de los materiales de mezclas nanocristalinas en funcién de la

temperatura de sinterizacion en vacio, para un tiempo de mantenimiento de 60 min.

Este efecto, en las composiciones con aditivos, especialmente en las que contienen VC,
podria atribuirse al significativo aumento de dureza registrado, pero en la composicién
sin aditivos, no puede explicarse atendiendo a la evolucion de dureza, maxime, teniendo
en consideracion el menor tamafio de grano de los carburos, y en consecuencia el
menor recorrido medio libre de Co, en los sinterizados obtenidos a menor temperatura.
Dos factores, podrian contribuir a este comportamiento, por un lado la posible pérdida
de Co por evaporacion, y por otro, la mayor capacidad de deformacion del Co en los
sinterizados obtenidos en fase solida, debido a la menor disolucion de W y C, en
consistencia con los elevados valores de tenacidad alcanzados en los sinterizados de
las mezclas ultrafinas consolidados en HIP a 1250 °C durante 30 min. Este ultimo
aspecto, resulta consistente con la diferente evolucion de la tenacidad en la composicion
sin aditivos respecto a las composiciones dopadas, al variar el intervalo de mayor
pérdida de tenacidad en consonancia con la variacion de la temperatura eutéctica. Asi,
puede notarse, como en la composicién NC, la mayor reduccion de tenacidad se obtiene
al aumentar la temperatura de sinterizacion de 1350 a 1400 °C, de alrededor del 7%,
correspondiendo con la formacion del liquido eutéctico (1354 °C), mientras que en las
composiciones con aditivos, la mayor pérdida de tenacidad, superior al 10%, en todas
las composiciones, se registra en el intervalo anterior, entre los 1300 y 1350 °C,
coincidiendo con la formacién de fase liquida. Esto justificaria la importante variacion de
tenacidad de la composicién sin aditivos respecto a las composiciones dopadas, en los

sinterizados obtenidos a 1350 °C. En este aspecto, puede indicarse, que la tenacidad
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obtenida en el material NC sinterizado a 1350 °C durante 60 min, de hasta 13.12
MPa-m*?, es alrededor del 13% mayor que la de su equivalente de la composicion
NCCr y de hasta un 19 y 22% mayor que la de las composiciones NCCrV y NCV,

respectivamente.

Resulta destacable la importante reduccion de tenacidad de la composiciones dopadas
al aumentar la temperatura de 1350 a 1400 °C, de alrededor del 6%, en todas las
composiciones, lo que no puede atribuirse exclusivamente al incremento de dureza
registrado, inferior al 2%, en todas las composiciones. Este efecto es especialmente
llamativo en la composicion NCCr, que mantiene una dureza practicamente constante y
un incremento de tamafio de grano superior al 10%, lo que sugiere la influencia de otro
factor en la reduccion de tenacidad, posiblemente, la reduccion del contenido en Co por
evaporacion al aumentar la temperatura, debido al alto vacio. Este aspecto, podria
solventarse, con la inyeccion de un gas inerte, por ejemplo Ar, una vez alcanzada la

temperatura de sinterizacion.

Esta posible evaporacion del Co durante la isoterma a 1400 °C, resulta consistente con
la importante pérdida de tenacidad registrada al aumentar el tiempo de permanencia a
esta temperatura de 30 a 60 min, contraria al aumento del tamafio de grano

experimentado, tal y como se observa en la Fig 5.191.
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Fig 5.191 Tenacidad a fractura de los materiales de mezclas nanocristalinas en funcién del
tiempo de sinterizacién en vacio a 1400 °C.
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Puede sefialarse, que esta reduccién de tenacidad es de alrededor del 5%, en la
composicion NC, y aumenta ligeramente en las composiciones con aditivos,

especialmente en la composicién NCV, en la que supera el 7%.

En el intervalo previo, entre 1 y 30 min de isoterma, puede apreciarse un aumento de la
tenacidad en todas las composiciones, al aumentar el tiempo de permanencia, lo que
resulta consistente con el incremento del tamafio de grano, y la reduccion de porosidad,

que contrarrestan el efecto de la pérdida de Co.

En la Fig 5.192 se presenta la relacion entre dureza y tenacidad a fractura de los
materiales desarrollados, en funcion de las condiciones de sinterizacion empleadas.
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Fig 5.192 Relacion tenacidad a fractura vs dureza de los materiales de mezclas

nanocristalinas consolidados en vacio.

Puede apreciarse, como en las composiciones con aditivos, la mejor relacion dureza-
tenacidad corresponde a los sinterizados obtenidos a 1400 °C durante 30 min, donde se
alcanzan elevadas durezas manteniendo buenos valores de tenacidad. Especialmente
interesante es la combinacion de propiedades lograda en la composicion NCV, que
presenta una dureza de 1945 HV3p con una tenacidad de 10.25 MPa-m*2. La evolucién
de la relacion dureza tenacidad en estos sinterizados, pone de manifiesto, una clara
reduccion de la pérdida de tenacidad asociada al aumento de dureza, en el rango de
altas durezas, es decir, para tamafios de grano muy finos, lo que resulta consistente con
lo obtenido en las mezclas ultrafinas y con otros resultados de la literatura [Fang 2009].
Esto pone de evidencia, que el aumento de tenacidad asociado a la reduccién del

tamafo del grano por efecto del VC, es muy superior al posible efecto fragilizante del
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aditivo, al precipitar en las interfases [Upadhyaya 2001, Hashe 2007, Sun 2011,
Soleimanpour 2012].

Esta reduccién de la proporcionalidad entre dureza y tenacidad, al reducirse el tamafio
de grano, aumenta el interés de aproximarse a la escala nanocristalina, al preverse una

substancial mejora de la dureza manteniendo niveles de tenacidad relativamente altos.

Esta mejor combinacion de propiedades en carburos cementados con tamafios de grano
extremadamente finos, asociada al aumento de la tenacidad relativa, se ha relacionado
con dos factores. Por un lado, la reduccion del tamafio de los defectos, al reducirse el
tamafio de la microestructura, que tiene un efecto beneficioso sobre la tenacidad a
fractura, con independencia de la dureza del material, y por otro, el aumento de la
fraccion volumétrica de bordes de grano, que aumenta la cantidad de interfases WC-Co,
lo que mejora la tenacidad a fractura debido a cambios en los mecanismos de
deformacidn y/o en las rutas de propagacion de grietas [Fang 2009].

Ademas de este aumento de la relacién dureza-tenacidad, con la reduccién del tamafio
de grano, debe resaltarse, la buena combinacion de propiedades obtenida en los
materiales sinterizados a 1300 °C durante 60 min, a pesar de la importante pérdida de
dureza registrada en las composiciones con aditivos, debido a su menor densificacion,
lo que evidencia un substancial aumento de tenacidad en estos sinterizados, respecto a
los obtenidos a mayor temperatura.

Este efecto es especialmente marcado, en la composiciéon sin aditivos, debido a su
menor porosidad, que permite apreciar un claro aumento de la relacién dureza-
tenacidad, respecto a los sinterizados obtenidos a 1400 °C durante 30 min. El mismo
efecto puede observarse en su equivalente sinterizado a 1350 °C durante 60 min, lo que
resulta indicativo de que la variacion de tenacidad encontrada esta relacionada con la
fusién de ligante. Esto refuerza el planteamiento expuesto anteriormente, es decir, la
posible modificacién del comportamiento a deformacion de Co y probablemente de las
rutas de propagacion de grieta, tras la formacion de fase liquida, debido al aumento de
la concentracion de atomos de W, C y V/Cr en disolucién. Este aspecto, se analiza en el
apartado siguiente donde se exponen y analizan las propiedades de sinterizados
obtenidos a baja temperatura bajo presion, mediante HIP y SPS.
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5.2.3.2.2. Materiales consolidados mediante sinterizacion asistida por
presion

En la Fig 5.193 se muestran los valores de dureza de los materiales de mezclas
nanocristalinas consolidados en HIP y SPS, en comparaciéon con sus equivalentes
sinterizados en vacio. Estos resultados ponen de manifiesto el importante aumento de
dureza logrado en todas las composiciones, al reducir la temperatura de sinterizacion
con el empleo de técnicas de sinterizacion asistidas por presion, resultado del buen
control microestructural y de la reduccién de la porosidad residual.
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Fig 5.193 Dureza Vickers de los materiales de mezclas nanocristalinas en funcién del

proceso y condiciones de sinterizacion.

Debe destacarse, los altos valores de dureza alcanzados en la composicion sin aditivos,
NC, al reducir la temperatura de sinterizacion a 1100 °C, de alrededor de 1810 HV3p, en
los sinterizados obtenidos en HIP y de mas de 1850 HV3, en los sinterizados
consolidados en SPS, lo que supone un aumento de dureza en ambos procesados de
mas de un 20% respecto al material sinterizado en vacio. Esto pone de evidencia el
importante efecto de la reduccién de la temperatura de procesado, en el aumento de la
dureza de los sinterizados, debido, como se ha mencionado, a la completa densificacion
y a la importante reduccion del tamafio de grano de los carburos. No obstante, debe
sefialarse, que este aumento de dureza, aunque muy significativo, es inferior al logrado
con la adicion de VC, composicion NCV, en sinterizacion convencional, de hasta un
29%, lo que resalta el mayor efecto endurecedor del VC, respecto a la disminucion de la

temperatura de procesado, incluso con el empleo de técnicas de sinterizacién rapida.
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Esto se debe al mejor control microestructural por efecto del VC, que compensa la
reduccion de dureza asociada al aumento de porosidad de los sinterizados de esta

composicion.

Puede notarse, como el aumento de dureza obtenido en este material NC sinterizado en
HIP, a 1250 °C, es ligeramente inferior al registrado en los sinterizados obtenidos a
menor temperatura, debido al mayor crecimiento de grano experimentado. No obstante,
debe sefialarse que en este material se ha obtenido un valor de dureza de alrededor
1740 HV3o, casi un 16% mayor que el de su equivalente sinterizado en vacio.

Este importante aumento de dureza de los sinterizados de la composicién sin aditivos,
procesados en HIP y SPS, hace que el efecto de los inhibidores en la dureza sea mucho
menos significativo que en los materiales obtenidos por sinterizacién convencional en
vacio. No obstante, deben resaltarse, los excelentes valores de dureza logrados en los
sinterizados de la composicién NCV procesados en HIP, a ambas temperaturas, de mas
de 2060 HV3 en el material sinterizado a 1250 °C, y de hasta unos 2100 HV3, en el
material consolidado a 1100 °C. Esto supone un incremento de dureza respecto a sus
equivalentes de la composicion NC, de alrededor del 16 y 18%, en los sinterizados
obtenidos a 1100 y 1250 °C, respectivamente. Asimismo, resulta destacable el aumento
de dureza logrado en la composicion NCV con el empleo de HIP a baja temperatura, de
mas 150 HV3p en los sinterizados consolidados a 1100 °C, respecto a los procesados

por via convencional, lo que supone un aumento de dureza de alrededor de 8%.

Asimismo, merece mencion la dureza obtenida en la composicion NCCrV sinterizada en
HIP a 1100 °C, muy préxima a los 1990 HVjg, casi un 9% mayor que la de su
equivalente sinterizado en vacio. Puede notarse, como el valor de dureza alcanzado de
este material, es ligeramente superior al de la composicién NCV sinterizada en vacio
(1945 HV3p), y se aproxima bastante a la dureza méxima obtenida en los sinterizados
consolidados en SPS, de alrededor de 2000 HV3p, en la composicion NCV. En este
sentido, debe resefiarse, el escaso efecto de los aditivos en el aumento de la dureza en
SPS, debido a su menor inhibicion del crecimiento de grano, respecto al resto de

procesados.

En la Fig 5.194 se presenta la relacion entre dureza y tamafio de grano del WC en los
sinterizados desarrollados, que evidencia un claro efecto de la reduccién del tamafio del
grano en el endurecimiento del material, especialmente para tamafios extremadamente
finos. Ademas, debe sefialarse, que no se advierte ningln efecto sobre la dureza, ni de
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la composiciéon y del procesado, a diferencia de lo observado en las composiciones
ultrafinas, lo que esta relacionado con el menor efecto de los aditivos en la reduccién de

la densificacién en las mezclas nanocristalinas.
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Fig 5.194 Relacion entre dureza y tamafio de grano del WC en los sinterizados de mezclas

nanocristalinas en funcién del proceso de consolidacion.

En la Fig 5.195 se presenta la correlacion entre dureza y tamafio de grano, con los
datos del ajuste obtenido segun una relacion exponencial [Gille 2000] o logaritmica
[Roebuck 2006], Fig 5.195a, y segun una ley tipo Hall-Petch, Fig 5.195b.
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Fig 5.195 Correlacion de la dureza con el tamafio de grano: a) Ajuste segin una relacion

exponencial y segun una relacién logaritmica, b) Ajuste seglin una relacion tipo Hall-Petch.
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Tal y como se observa, el ajuste de los datos experimentales a una ley exponencial, da
un mayor coeficiente de correlacion que el obtenido para una relacion logaritmica, pero
los mejores resultados corresponden al ajuste tipo Hall-Petch, en el que se alcanza un
coeficiente de correlacion (Rz) de 0.998, lo evidencia que la dureza de los carburos
cementados en el rango de durezas analizado, puede ser descrita adecuadamente, con
una relacién tipo Hall-Petch, es decir, la relacion inversa entre la dureza y la raiz

cuadrada del tamafio de grano del WC.

En la Fig 5.196 se comparan los datos de dureza experimentales con la prediccion de
dureza de las expresiones obtenidas del ajuste, y con las predicciones de diferentes
modelos de dureza de la literatura [Lee 1978, Chatfield 1986, Gille 2000, Nabarro 2001,
Engqvist 2002, Xu 2004].
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Fig 5.196 Comparacion de los datos de dureza con la prediccién segun las expresiones

obtenidas del ajuste, y con las predicciones de diferentes modelos de la literatura.

Esta comparativa pone de manifiesto, la clara divergencia entre los valores
experimentales y las predicciones de los diferentes modelos de dureza de la literatura.
Puede notarse, como so6lo la expresion exponencial de Gille et al. [Gille 2000], obtenida
también a partir del ajuste de datos experimentales, da una prediccion adecuada,
especialmente en el rango de altas durezas, donde las desviaciones registradas son

inferiores al 2%.

Ademas, puede apreciarse, como aungue la relacion tipo Hall-Petch obtenida del ajuste,
proporciona una prediccion mas adecuada de la dureza en todo el intervalo analizado,

tiende a sobreestimar la dureza para los tamafios de grano mas finos, a partir de los
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2000 HV3p, donde se registran desviaciones superiores de 1%, mientras que, la ley
exponencial obtenida, aunque proporciona desviaciones ligeramente superiores en todo
el rango de dureza analizado, especialmente para los tamafios de grano mas groseros,
para los tamafios de grano mas finos, proporciona una mejor aproximacion que la
expresion de Hall-Petch, con errores maximo de inferiores al 1%.

En la Fig 5.197 se muestran los valores de tenacidad a fractura de los materiales de
mezclas nanocristalinas consolidados en HIP y SPS, en comparacion con sus
equivalentes sinterizados en vacio. Llama la atencion los excelentes valores de
tenacidad obtenidos en los sinterizados consolidados en HIP a 1250 °C durante 30 min,
incluso en la composicion NCV, que se aproxima a los 10.90 MPa-m*?, a pesar de su
elevada dureza, superior a los 2060 HV3g. Esto representa un aumento de tenacidad en
esta composicion NCV, respecto al material sinterizado en vacio, de hasta un 5%,

combinado con un aumento dureza de alrededor del 6%.
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Fig 5.197 Tenacidad a fractura de los materiales de mezclas nanocristalinas en funcién del

proceso y condiciones de sinterizacion.

En estas condiciones de sinterizacion, puede apreciarse, como solo en la composicion
sin aditivos, NC, se reduce la tenacidad respecto al procesado convencional, pero el
valor de tenacidad obtenido, de 12.22 MPa-m"?, sigue siendo muy elevado, apenas un
5% menor que el registrado en el material sinterizado en vacio, teniendo en cuenta que
el aumento de dureza logrado supera el 15%. Esta elevada tenacidad de los
sinterizados procesados a 1250 °C, respecto a los obtenidos a 1400 °C, consistente con

la evolucién de la tenacidad con la temperatura en los sinterizados consolidados en
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vacio, y con lo obtenido en las composiciones ultrafinas, debe estar relacionada, tal y
como se menciona anteriormente, con la pérdida de Co por evaporacion a alta
temperatura, y con la reduccion de la capacidad de deformacion del Co, tras la
formacion del liquido, debido al mayor contenido de &atomos de W, C y V/Cr en

disolucion.

Puede notarse, como los valores de tenacidad alcanzados en estos sinterizados
consolidados en HIP a 1250 °C, son muy superiores a los de sus equivalentes
procesados a menor temperatura, a 1100 °C, tanto en HIP como en SPS, registrandose
variaciones de méas de un 11% en las composiciones NC y NCCr, y de hasta un 9-10%
en las composiciones NCCrV y NCV. Especialmente llamativo es este aumento de
tenacidad obtenido en la composicién NCV, teniendo en consideracion que la dureza
alcanzada en este material, sinterizado en HIP a 1250 °C, es menos de un 2% menor
gue la méxima obtenida en su equivalente consolidado en HIP a 1100 °C, y hasta un 3%
mayor que la registrada en la misma composicién procesada en SPS. Estas diferencias,
analogas a las obtenidas en las composiciones ultrafinas, deben estar relacionadas, tal
y como se sefiala en los materiales ultrafinos, con diferencias en la cohesion interfacial,
debido a la variacién de la temperatura de proceso, ya que, al menos en los materiales
procesados en HIP, no se advierten diferencias significativas en la distribucion del Co,
que pudieran justificar la importante variacion de tenacidad registrada.

En la Fig 5.198 se presenta la relacion entre dureza y tenacidad de los materiales
desarrollados, en funcion del proceso y condiciones de sinterizacion, Fig 5.198a, y en
funcién de la composicion, Fig 5.198b. En la Fig 5.198b se han incluido los datos de
dureza y tenacidad de los sinterizados de las mezclas ultrafinas, analizados en el
apartado 5.2.3.1.

Esta representacion, pone de manifiesto la importante superioridad en cuanto a relacion
dureza-tenacidad de los materiales sinterizados en HIP a 1250 °C, respecto a sus
equivalentes consolidados en HIP y SPS a menor temperatura, y respecto a los
obtenidos en sinterizacion convencional en vacio. Ademés, debe sefialarse la
aproximacion en combinacion de propiedades, de los sinterizados obtenidos a 1100 °C y
1400 °C, aunque la tendencia observada sugiere un ligero aumento de la relacion
dureza-tenacidad, en el procesado convencional, a elevadas durezas, lo que denotaria
un mayor efecto en la pérdida de tenacidad de la falta de cohesion interfacial, debido a

la baja temperatura. No obstante, es un aspecto por confirmar, ya que seria necesario
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aumentar el contenido en VC en sinterizacion convencional, para analizar, a igual

dureza, las diferencias en resistencia a la propagacion de grietas.
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Fig 5.198 Relacion entre dureza y tenacidad a fractura en los sinterizados de mezclas

nanocristalinas: a) en funcién del proceso de consolidacién, b) en funcién de la

composicion, en comparacién con los sinterizados de las composiciones ultrafinas.

Merece mencion la mejor combinacion de dureza-tenacidad de los materiales obtenidos

a partir de las mezclas nanocristalinas, respecto a los desarrollados a partir de las

mezclas ultrafinas, lo que resalta el interés de reducir el tamafio de polvo de partida para

alcanzar mejores propiedades. Puede notarse, como sélo en los sinterizados de las
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composiciones ultrafinas consolidados en HIP a 1250 °C, se consiguen relaciones
dureza-tenacidad comparables a las de las mezclas nanocristalinas, aunque debe
sefialarse que los maximos niveles de dureza son inferiores a los alcanzados en las
mezclas nanocristalinas, incluso en sinterizacién convencional. Estas diferencias, en
cuanto a relacion dureza-tenacidad, de las dos mezclas comerciales analizadas, estan
relacionadas, con la limitacion de la dureza en las composiciones ultrafinas, por la
menor densificacion y el mayor tamafio de grano de sus sinterizados, y por la menor
tenacidad alcanzada en estos materiales, atribuible al aumento de la cantidad, y tamafio
de los defectos, y posiblemente a la fragilizacion del ligante, debido al aumento del
contenido en W en disolucién, por su menor contenido en C [Bounhoure 2009].

Por dltimo, debe resaltarse, que aunque en todos los procesados, se mantiene una
relacion inversa entre dureza y tenacidad, ésta no es lineal en todo el intervalo
analizado, sino que se reduce la relacion de proporcionalidad entre ambas propiedades,
a medida que el reduce el tamafio de la fase WC, obteniendo un aumento de la
tenacidad relativa en los sinterizados con tamafio de grano muy fino. Esto debe
atribuirse, como se ha sefialado anteriormente, a la reduccién del tamafio de los
defectos, y al aumento de la fraccién volumétrica de borde de grano, que podrian
modificar, por un lado, las rutas de propagacién de grietas, aumentando su recorrido a
través de las intercaras WC-Co, lo que contribuiria a aumentar la energia de fractura
[Fang 2009, Sun 2011], y por otro, los mecanismos de deformacion dependientes del
deslizamiento de bordes de grano y de procesos controlados por difusién [Gleiter 1992,
Fang 2009].

Esto confiere aln mas interés a la reduccion del tamafio de grano de los carburos, hasta
la verdadera nanoescala, maxime si se adeclan u optimizan las condiciones de
procesado para obtener una buena cohesion interfacial de las intercaras WC-Co, y

minimizar la pérdida de capacidad de deformacién del ligante.

En la Fig 5.199 se comparan los valores de dureza y tenacidad de los materiales
desarrollados con los mas destacados de la literatura.

Queda en evidencia la excelente combinacion de propiedades lograda en los materiales
desarrollados a partir de las mezclas nanocristalinas, especialmente en las
composiciones con adicion de CrsC,/VC y VC, sinterizadas en HIP. Puede resaltarse,
los excelentes valores de dureza alcanzados en los sinterizados de la composicién NCV
consolidados en HIP, de unos 2060 y 2100 HV30, a 1250 y 1100 °C, respectivamente, lo
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que sitla a estos materiales entre los carburos cementados de mayor dureza reportados
en la literatura en composiciones préximas. Esto es atribuible a la elevada densificacion
obtenida, proxima al 100%, y al excelente control microestructural logrado, con tamafios
de grano muy proximos a la escala nanométrica, gracias a la adicion de VC en

combinacién con la reduccién de la temperatura de sinterizacion en HIP.
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Fig 5.199 Comparacion de larelacion tenacidad a fractura vs dureza de los materiales
consolidados a partir de mezclas nanocristalinas respecto a los mas relevantes de las

literatura.

Debe resaltarse la extraordinaria relacion dureza-tenacidad lograda en la composicion
NCV sinterizada en HIP a 1250 °C, con una dureza de mas de 2060 HV3 y una
tenacidad de 10.90 MPa-m*?, que sitla a este material entre los carburos cementados
mas destacados en cuanto a combinacién de propiedades, de los publicados en la
bibliografia hasta la fecha. En este aspecto debe sefialarse, que aunque aparecen en la
literatura valores de tenacidad superiores, para dureza similares e incluso superiores
[Michalski 2007], no se han incluido en la comparativa, al estar calculados utilizando
otras ecuaciones que sobreestiman la tenacidad en mas de un 50% [Soleimanpour
2012].

Puede observarse como la tendencia obtenida de los datos de dureza y tenacidad de los
sinterizados consolidados en HIP a 1250 °C predice valores de tenacidad superiores a
los 10 MPa-m*? para durezas de mas 2200 HVj, lo que supondria un avance mas

significativo, en la desarrollo de carburos cementados con propiedades mejoradas. En
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este aspecto, debe indicarse, que serian necesarios méas estudios para explorar estas
posibilidades, incrementado el contenido en VC, reduciendo el contenido en Co, e
incluso optimizando el ciclo de HIP. Ademas seria interesante, tal y como se mencion6
anteriormente, mejorar la distribucion de los aditivos, en concreto del VC, para su
procesado en SPS a temperaturas superiores, alrededor de los 1250 °C, dado la
excelente combinacion de propiedades obtenida en los sinterizados procesados en HIP

a esta temperatura.

Por ultimo, debe sefialarse, que se ha estudiado el comportamiento tribolégico de
algunos de los materiales desarrollados en esta investigacion, obteniéndose excelentes
resultados [Espinosa 2011, Espinosa 2013]. En este sentido, puede indicarse, que se ha
demostrado que la resistencia al desgaste de los carburos cementados, en condiciones
de deslizamiento en seco, esti directamente relacionada con la dureza del material,
obteniéndose so6lo con el empleo de aditivos, en sinterizacion convencional, aumentos
de la resistencia al desgaste de hasta un 90% respecto al material base. Esta
extraordinaria mejora del comportamiento a desgaste asociada al aumento de dureza
por la reduccién del tamafio de grano de los sinterizados, hace prever mejoras en la
resistencia a desgaste ain mas importantes en los sinterizados obtenidos mediante el
uso combinado de inhibidores y sinterizacién en HIP a baja temperatura, donde se ha
logrado mejorar substancialmente la dureza del material al retener tamafios de grano
promedio préximos a la escala nanomeétrica, para niveles de densificacion cercanos al
100%.
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6.

CONCLUSIONES

6.1. Respecto a la fabricacion de mezclas WC-12Co submicrométricas,

ultrafinas y nanocristalinas mediante molienda de polvos micrométricos

La molienda en molino planetario se ha mostrado como una alternativa razonable
para la fabricacion de mezclas WC-Co ultrafinas y nanocristalinas a partir de

polvos micrométricos.

El procesado en humedo ha resultado mas eficiente en la reduccion de tamafios
de particula de los carburos, permitiendo obtener, tamafios de particula inferiores
y distribuciones de tamafios méas estrechas. Se ha conseguido reducir el tamafio
de los carburos a la escala nanométrica, obteniéndose tamafios de particula de
10-60 nm, tras 100 h de molienda, frente a los 50-230 nm del procesado en seco.

En las dos vias de molienda analizados, se han obtenido niveles de
contaminacion por O muy elevados, hasta 8-10 veces superiores al del polvo de
partida tras 100 h. Este incremento es mayor en los polvos molidos en seco, con

diferencias de hasta un 20% respecto al procesado en himedo.

La molienda en hiimedo se ha mostrado mas efectiva en la reduccién del tamafio
de cristalito del WC, a la vez que limita su nivel de microdeformacién de red,

debido probablemente al control de la temperatura del polvo.

6.2. Respecto al comportamiento en sinterizacion de las mezclas WC-12Co

submicrométricas, ultrafinas y nanocristalinas obtenidas por molienda

Se ha comprobado un importante aumento de la densificacion del sistema al
reducir el tamafio de particula del polvo, aunque se ha constatado la necesidad
de utilizar temperaturas de sinterizacion superiores a la eutéctica para eliminar la

porosidad residual, incluso en el material nanocristalino.

Se ha confirmado una importante presencia de fase n (CosWsC/ CosWsC) en los
sinterizados obtenidos a partir de las mezclas ultrafina y nanocristalina,
encontrandose una relacion directa entre el contenido en O de las mezclas y la

proporcion de fases secundarias de los sinterizados.
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= Se ha observado una cinética de crecimiento de grano del WC en el material
nanocristalino de molienda, muy superior a la de la mezcla nanocristalina
comercial, especialmente en la etapa de calentamiento, lo que parece estar
relacionado con el menor tamafio del polvo y con la activacién, por efecto de la
molienda, de los fenédmenos de difusion interfacial, que contribuyen al crecimiento

de grano.

= El procesado mediante HIP ha permitido obtener densificacion completa a
1250 °C, en todos los materiales, controlando la decarburaciéon de las mezclas,
gracias al recubrimiento de los compactos con polvo de grafito. Ademas, ha
permitido reducir significativamente el crecimiento de grano de todas las mezclas,
lograndose en el material nanocristalino, reducciones del tamafio de grano de los
sinterizados, respecto al procesado convencional, superiores al 40%.

= La técnica SPS ha permitido consolidar mezclas WC-12Co submicrométicas,
ultrafinas y nanocristalinas con densificacion completa, a 1100 °C con una
permanencia de 5 min. Ademas, se ha mostrado muy efectiva en el control de la
decarburacion, al reducir casi por completo la formacion de fases secundarias, y
en control microestructural, permitiendo obtener microestructuras de alrededor de
300 nm en el material nanocristalino, lo que representa una reduccién de tamafios
respecto a sinterizacion convencional, proxima al 60% y de hasta un 30%

respecto a HIP.

= En ambos procesados, HIP y SPS, se ha encontrado un mayor crecimiento de
grano del material nanocristalino de molienda respecto al comercial, lo que
supone un importante inconveniente en el ya dificil control microestructural de los
polvos nanocristalinos, lo que unido a la mayor decarburacion del material de

molienda resta interés a esta alternativa de fabricacion.

6.3. Respecto al comportamiento en sinterizacion de las composiciones WC-

12Co0-Cr3C,/VC obtenidas a partir de la mezcla ultrafina comercial

= Se ha comprobado que la sinterizacién convencional no permite alcanzar buenos
niveles de densificacion en las composiciones obtenidas a partir de la mezcla
ultrafina comercial, demostrandose un claro efecto de los aditivos inhibidores,

Cr3C2 y VC, en la reduccién de la densidad final del sistema.
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= Se ha constatado la formacion de fase n en todos sinterizados de las mezclas con
incorporacion adicional de inhibidores, no justificable exclusivamente por la
variacion del contenido en C de los sinterizados, lo que sugiere un importante

efecto de los aditivos en la formaciéon de estos carburos.

= Se ha comprobado la efectividad del enriquecimiento en VC, en el control
microestructural en fase liquida. Su adicion ha permitido mantener un tamafio
promedio de 250 nm, en sinterizacién convencional, un 27% menor que el

obtenido en la composicién de suministro.

= |Las técnicas SPS y HIP han permitido obtener buenos niveles de densificacion en
todas las composiciones, logrando una importante reduccién de la porosidad
respecto a los sinterizados obtenidos en vacio. Esto pone de manifiesto la
efectividad de ambos procesados en la consolidacién a baja temperatura de
mezclas con alto contenido en aditivos. Ademas, se ha constatado la ausencia de
fase n en todos los sinterizados, lo que sugiere un buen control de la
decarburacion en ambos procesados.

= El empleo de HIP y SPS ha permitido reducir significativamente el tamafio de
grano de los sinterizados. En ambos procesados, se ha observado un escaso
efecto de los inhibidores de partida, lo que conduce a un mejor control
microestructural de la composicion base en SPS, dado el menor tiempo de
exposicién a alta temperatura, mientras que en las composiciones enriquecidas,
se consigue un mayor control de crecimiento de grano en HIP, dada la menor

efectividad de los inhibidores en SPS.

= |La combinacion de adicion de VC vy sinterizacion en HIP a 1100 °C, ha permitido
obtener sinterizados con un excelente control microestrutuctural, preservando un

tamafo de grano promedio préximo al del polvo de partida, de unos 200 nm.

6.4. Respecto al comportamiento en sinterizacion de las composiciones WC-

12Co-Cr3C,/VC obtenidas a partir de la mezcla nanocristalina comercial

= La adicién de C grafito a la mezcla nanocristalina, en la proporcion adecuada,
permite controlar la decarburacién experimentada, inhibiendo la formacién de fase

n en los sinterizados, incluso en fase soélida.
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Se ha constatado el efecto de los inhibidores en la reduccién de la temperatura
eutéctica del sistema, aunque este adelantamiento en la formacion de liquido, no
permite reducir la temperatura de procesado, debido al importante efecto de los
aditivos en la reduccién de la cinética de densificacion. A pesar de ello, se ha
demostrado que con una seleccion adecuada de las condiciones de sinterizacién
es posible alcanzar elevadas densidades en sinterizacién convencional, en todas
las composiciones estudiadas, a diferencia de lo obtenido en las composiciones
ultrafinas.

Se ha constatado la mayor efectividad del VC, respecto al CrsC, y a la
combinacion CrsC,/VC en la inhibicion del crecimiento de grano en fase liquida.
Esto ha permitido obtener en sinterizacion convencional, materiales con un
tamafio de grano promedio inferior a los 180 nm, lo que representa una reduccion
de tamafios respecto a la composicion sin aditivos superior al 76%.

La aplicacion de HIP y SPS ha permitido obtener sinterizados con densificacion
proxima al 100%, reduciendo la temperatura de sinterizacion hasta 1100 °C, lo
gue confirma la efectividad de ambos técnicas en la densificacion a baja

temperatura de mezclas nanocristalinas con CrzC; y/o VC.

Se ha demostrado que ambos procesados, HIP y SPS, permiten reducir
significativamente el tamafio de grano de los sinterizados respecto al procesado
convencional, incluso en las composiciones con inhibidores. Ademas, aunque se
ha confirmado la efectividad de los inhidores, especialmente el VC, en el control
microestructural a baja temperatura, se ha observado un menor efecto de éstos
en SPS, debido a la rapidez del proceso que dificulta su adecuada disolucién y

localizacién, lo que reduce su accion inhibidora.

La combinacion de adicién de VC vy sinterizacion en HIP a baja temperatura, ha
permitido obtener sinterizados de elevada densificacién con un tamafio de grano
muy proximo a la escala nanométrica, de 136 nm a 1250 °C y de alrededor de
122 nm a 1100 °C, siendo estas microestructuras las mas finas reportadas en la

literatura hasta la fecha.
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6.5. Respecto al comportamiento mecéanico de los carburos cementados

desarrollados
6.5.1. Materiales obtenidos a partir de mezclas de molienda

= Las propiedades mecanicas de los sinterizados obtenidos a partir de las mezclas
ultrafina y nanocristalina de molienda, estan condicionadas por su elevado
contenido en fases secundarias, que aumenta significativamente la dureza en

detrimento de su tenacidad.

= |a aplicacion de SPS y HIP sobre encapsulados recubiertos de C, ha permitido
mejorar significativamente la relacion dureza-tenacidad de los sinterizados, como
resultado de la reduccion de la decarburacién, de la completa densificacion y del
buen control microestructural logrado.

= La mejor combinacion de propiedades, obtenida en el material nanocristalino
procesado en SPS (dureza proxima a los 1850 HV3p con una tenacidad de
9.7 MPa-m*?), es todavia inferior a la alcanzada en el material comercial, debido
a su mayor crecimiento de grano, y mayor decarburacion, lo que limita la

potencialidad de las mezclas nanocristalinas obtenidas por molienda.
6.5.2. Materiales obtenidos a partir de la mezcla ultrafina comercial

= Se ha demostrado que el enriquecimiento en aditivos no permite mejorar
significativamente la dureza del material, en sinterizacién convencional, a pesar
de la reducciéon de tamafio de grano lograda, lo que se debe al importante
aumento de la porosidad residual. Ademés, se ha obtenido una importante
reduccion de tenacidad en los sinterizados altamente dopados, lo que contribuye
a una significativa reduccion de la relacion dureza-tenacidad en estas

composiciones.

= La aplicacién de HIP y SPS, ha permitido aumentar la dureza de todas las
composiciones, manteniendo altos niveles de tenacidad, lo que se debe al buen
control del crecimiento de grano, de la decarburacion y a la reduccion de la
porosidad residual. Especialmente interesante es la combinacién de propiedades
obtenida en la composicion con VC sinterizada en HIP a 1250 °C, con una dureza
de hasta 1860 HV3 y una tenacidad de 10.85 MPa-m™2.
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6.5.3. Materiales obtenidos a partir de la mezcla nanocristalina comercial

Se ha demostrado que la adicion de VC aumenta substancialmente la dureza del
material, incluso en sinterizacién convencional, manteniendo buenos niveles de

tenacidad.

La reduccion de la temperatura de procesado en HIP y SPS ha permitido
aumentar significativamente la dureza de todas las composiciones, resultado del
buen control microestructural y de la elevada densificacion obtenida. Destaca la
excelente dureza alcanzada en los sinterizados de la composicion con VC
consolidados en HIP a 1100 °C, préoxima a los 2100 HV3o, lo que sitla a este

material entre los de mayor dureza obtenidos en composiciones proximas.

Se ha constatado un importante aumento de la relacion dureza-tenacidad de los
sinterizados consolidados en HIP a 1250 °C, respecto al resto de materiales,
resultado del significativo aumento de tenacidad de estos sinterizados, lo que
pone de manifiesto la clara superioridad de este procesado en cuanto a

combinacion de propiedades de los sinterizados.

En todos los procesados, se ha comprobado que aunque dureza y tenacidad
muestran una relacion inversa, ésta no es lineal en todo el intervalo analizado,
sino que se reduce su relacion en el rango de altas durezas, es decir, para
tamafios de grano muy finos. Esto esta relacionado con un aumento de la
tenacidad relativa, debido, probablemente, al aumento de la fraccion volumétrica
de borde de grano, que podrian modificar los mecanismos de deformacién y/o

rutas de propagacion de grieta.

La extraordinaria reduccién del tamafio de grano lograda con la combinacion de
adicion de VC y procesado en HIP, ha permitido obtener materiales con una
excelente combinacion de propiedades, con durezas de alrededor de 2100 HV3
para valores de tenacidad a fractura proximos a los 10 MPa-m*?, en los
sinterizados obtenidos a 1100 °C, y durezas de hasta 2060 HV3 con valores de
tenacidad de 10.90 MPa-m*?, en los procesados a 1250 °C, lo que sitla a estos
materiales entre los carburos cementados mas destacados de los publicados en

la literatura.
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7.

TRABAJOS FUTUROS

El presente estudio y sus alcances sugieren una investigacion futura en las siguientes

lineas.

Estudiar el efecto del incremento del contenido de aditivos inhibidores,
especialmente VC y combinaciones Cr3C/VC, en la densificacién e inhibicion del
crecimiento de grano en sinterizacion convencional en vacio y en HIP, asi como

en el comportamiento mecéanico de los materiales desarrollados.

Estudiar estrategias para mejorar la distribucion de los aditivos para su procesado
en SPS, analizando su efecto en la inhibicion del grano del WC en las condiciones
de sinterizacion empleadas en esta investigacién, y en otras a mayor temperatura

y menor tiempo de permanencia a maxima temperatura.

Estudiar en profundidad el procesado HIP sobre encapsulados que ha
demostrado un excelente potencial en la mejora simultdnea de dureza y
tenacidad. Asimismo, seria interesante estudiar las caracteristicas de la matriz y
de las interfases en estos sinterizados para analizar su contribucion en la

tenacidad a fractura del material.

Realizar ensayos tecnoldgicos de desgaste de los materiales desarrollados para

evaluar su comportamiento en servicio y sus potenciales aplicaciones.
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