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1. Introduccion.

Un amplio sector de la industria se ve afectado por los fendmenos del desgaste abrasivo, erosivo y
oxidativo los cuales provocan un rapido deterioro en la vida Util de numerosos elementos de
maquinas y sistemas metalmecdnicos. Muchos ejemplos de desgaste se ven a diario en
equipamiento de mineria; en estaciones de trabajo o lineas de produccion de diversas dreas como
la industria petrolera, metalmecdnica y agricola provocando una pérdida econdmica estimada en
millones de ddlares. Sin embargo, una alternativa a la reposicion total de los componentes usados
es la recuperacién de las piezas mediante recargue por soldadura. Dicha técnica tiene por objeto
restituir la geometria original de la pieza y recubrir la zona desgastada con un material cuyas
propiedades son superiores a material de origen mejorando sus propiedades y aumentado su vida
atil.

El desgaste abrasivo se produce debido al deslizamiento de particulas o protuberancias duras sobre
una o dos superficies provocando el desprendimiento de material. Los factores que determina la
intensidad de abrasién son el tipo de abrasivo, caracterizado por su dureza; la forma y el tamafo de
la particula abrasiva; las condiciones de operacién que involucra el tipo de movimiento, fuerza de
contacto y la atmosfera de trabajo del tribosistema. Sin embargo, lo que controla en mayor medida
la cantidad de material desprendido es la microestructura del material que es sometido a la
abrasion.

En soldadura la morfologia y distribucion de las fases presentes en la microestructura depende de
la composicidn quimica del consumible empleado, la dilucién con el sustrato y el aporte térmico,
gue incide directamente sobre la tasa de enfriamiento y solidificacién de material depositado. La
recuperacion de piezas sometidas a la abrasion mediante la implementacién de soldadura por arco
eléctrico sigue siendo la opcién mas conveniente frente al reemplazo total o parcial de las piezas a
recuperar. Se ha avanzado mucho en el desarrollo de consumibles de soldadura como asi también
el ajuste o modificacién de las variables de procesos para la implementacidon de la técnica de
recargue. La misma consiste en el relleno por medio de soldadura de una superficie que ha sido
removida por otro elemento mds duro con el objeto de prolongar su vida util 6 incluso aumentarla.

Modernos procesos de metalizacion como “Termal Spray” se han desarrollado con el objeto de
obtener recubrimientos con excelentes propiedades mecanicas, pero con la desventaja de tener un
bajo volumen de material depositado, en el orden de las decimas de mm, y de corta vida util. La
opcién mas conveniente sigue siendo la soldadura por alambre tubular (FCAW), en cuanto se refiere
a volumen de material depositado, si se lo compara con la soldadura de alambre macizo (GMAW) y
soldadura con electrodo manual (SMAW) para trabajos a gran escala. Por otro lado, la manufactura
del alambre tubular permite introducir una gama amplia de elementos de aleacién y conformar un
amplio rango de aleaciones abarcando diferentes prestaciones como resistencia a la abrasion,
erosion, corrosién o impacto, etc. Por otro lado, la combinacién de fundentes y desoxidantes en
algunos consumibles tubulares genera, al entrar en contacto con el arco eléctrico, su propia
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atmosfera protectora evitando la utilizacidén de gases y facilitando el trabajo de campo, reduciendo
los costos operativos.

En los ultimos afos se ha avanzado en el desarrollo de la metalurgia de la soldadura en lo referente
a nuevas aleaciones metdlicas que se caracterizan por poseer una microestructura vitrea o amorfa
producto de la alta tasa de enfriamiento y un nimero elevado de elementos de aleacién, que
durante la solidificacién dificulta la nucleacién y crecimiento de fases con arreglo cristalino. Esto es
posible debido a la implementacién de procesos con bajo aporte térmico como el Termal Spray 6
deposicidon por vapor o laser. Si bien la soldadura con alambre tubular (FCAW) no alcanza esas tasas
de enfriamiento tan elevadas, son lo suficientes para refinar la microestructura y lograr la
solidificaciéon de fases con tamaiio nanométricos con propiedades inusuales como lo son una
elevada resistencia a la abrasién y bajo coeficiente de friccidn.

La linea principal de esta tesis se centra en el estudio de los parametros de soldadura y evaluaciéon
de la resistencia al desgaste abrasivo de dos aleaciones multicomponentes base Fe
nanoestructurados mediante recargues obtenidos por procesos de soldadura semiautomatica
FCAW: una del sistema Fe-(B, C)-(Nb, Cr) y la otra mas aleada Fe-(B,C)-(Nb, Cr, Mo, W). Para la
seleccidn de los pardmetros se realizaron lineas complementarias de soldadura de cordones de una
pasada con diferentes velocidades de avance y potencia eléctrica. Una vez fijados los pardmetros se
soldaron los cupones en forma secuenciada obteniéndose recargues con unay dos capas, con cuatro
cordones para la primera y tres cordones para la segunda. Se evalué el proceso de soldadura
utilizando gas de protecciéon y en modalidad auto protegido. Se realizé la caracterizacidon
microestructural de ambas aleaciones mediante difraccién de rayos X y microscopia 6ptica y
electronica de barrido para analisis de microestructura y cuantificacion de fases presentes. Los
ensayos de abrasidn se realizaron bajo norma ASTM G-65. También se estudiaron los distintos
mecanismos de abrasion de dos cuerpos sometidos a alta presién, basandose en la norma ASTM G-
132.

Hipodtesis Principal:

* Las propiedades mecdnicas de los depésitos soldados son controlados por los pardametros
de soldadura y la composicién quimica del consumible empleado. Se supuso la existencia
de un pardmetro que cumpla con las expectativas adecuadas para la resistencia al desgaste
del depdsito de recargue, a través formacion de carburos con morfologia y disposicién que
favorezca la resistencia al desprendimiento de material soldado.

Hipodtesis Secundaria (lineas auxiliares)

*  Se propuso evaluar el efecto de la temperatura sobre los recargues para encontrar 6 no
alguna mejora en las prestaciones.

*  Se propuso evaluar otro mecanismo de desgaste, Interaccidn de dos cuerpos, y evaluar su
comportamiento.
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2. Reseiia Bibliografica

El objetivo de la tesis es establecer las relaciones existentes entre el material nanoestructurado
obtenido por soldadura y las propiedades de desgaste. En este sentido la busqueda bibliografica se
centra en tres estructuras:

- La obtencidn y generacion de materiales nanoestructurados.
- El proceso de soldadura y el efecto de los pardametros.
- Los mecanismos de desgaste a evaluar.

Para llevar a cabo el primer item se analizardn los modos de solidificacién convencionales en
moldes y posteriormente la formacién de estructuras amorfas. Si bien el sistema en estudio
supera las velocidades criticas de amortizacién este tipo de aleaciones permite generar materiales
nanoestructutrales o de fases ultrafinas. A continuacidn, se definiran las caracteristicas principales
del método de obtencién por soldadura y la influencia de los parametros sobre los cordones. Por
ultimo, se estudiaran los mecanismos de desgaste intervinientes en el tribosistema de abrasion de
2y 3 cuerpos.

2.1-Solidifcacion

En la solidificacion de aleaciones metalicas define el termino nucleacién a la formacién de los
primeros nucleos o cristales que aparecen a partir del estado liquido. Este fendmeno no solo esta
asociado a la solidificacion del material, sino que también involucra al estado sélido relacionado con
las transformaciones de fase [1].

Cuando la energia asociada a la estructura cristalina del solido es menor que la energia del liquido

se espera que el material solidifique, provocando que la temperatura del liquido se encuentre justo
por debajo de la temperatura de fusién del material. La diferencia de energia entre ambos estados
es lo que se conoce como energia libre por unidad de volumen 4G, y es la fuerza impulsora del
sistema. La misma tendra incidencia en la interfase solido-liquido del material y estara asociada al

cambio de energia de superficie libre y al cambio de energia libre de volumen [1].

Si se toma un cristal que se ha formado en seno del liquido con una geometria esférica de radior,
como el mostrado en la figura 2.1a, el cambio de energia libre esta definido por:

43 2
A6 = §m‘ AG, + 4nr©og

. 4 . . , - .
Siendo Enr3 el volumen del solido esférico, 4mr? es el 4rea de la superficie del mismo, o, esla

energia de superficie y 4G,, es el cambio de energia libre por unida de volumen.

En la figura 2.1b, se representa la variacion de energia libre total en funcién del radio critico r* de
la particula [2]. La misma esta compuesta por la sumatoria de la energia total de superficie y la
energia asociada al cambio de energia libre de volumen.
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Figura 2.1 a) Esquema de particula de solidificacion b) grafica del cambio de energia.

La formacion de cristales a partir de particulas de solido es un proceso estadistico en la matriz del
liquido producto de la aglomeracién de 4tomos entre si. El proceso puede ser inestable pudiendo
crecer o volviendo a disolverse. Esto dependera del radio critico siendo este, el tamafio minimo para
que la particula comience a crecer de forma estable. Si la particula supera el radio critico y comienza
a crecer provoca una disminucién en el cambio total de energia libre [1].

Cuando la interfase se encuentra a la temperatura termodindmica de solidificacion, donde la energia
libre tanto del liqguido como del solido estdan en equilibrio termodindmico, la probabilidad de
formacidn de nucleos es poco estable y sostenible, por lo tanto, la solidificacién no comenzara a
menos que se disminuya la temperatura real del liquido y la interfaz solido-liquido sea inestable
termodinamicamente. Esto establece que la temperatura real de la fase liquida sea menor con
respecto a su temperatura de equilibrio termodindmico, subenfriado el mismo y aumentando asi la
fuerza impulsora para la formacién de una fase sélida [1].

Para cada temperatura por debajo de la temperatura de fusidn una particula sélida puede estar en
equilibro con el liquido cuando el radio de curvatura tienen un valor particular: El radio critico.
Cuando la fluctuacidn térmica hace que un embrién é particula sea mayor que el radio térmico,
ocurre el crecimiento del cristal provocando una disminucién de la energia total de 4G.

2.1.1-Nucleacién Homogénea y Heterogénea

La nucleacién homogénea se establece cuando la temperatura real del liquido esta por debajo de la
temperatura termodindmica de equilibrio (temperatura de solidificacién) y se vuelve lo
suficientemente grande para formar un ntcleo estable, reduciendo el tamafo del radio critico r del
nucleo. [3]
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A diferencia del caso anterior la solidificacién heterogénea no parte del seno del liquido, sino que el
proceso involucra una superficie preexistente como, por ejemplo: las paredes de un contenedor 6
una impureza dentro del mismo liquido. La nucleacién se desarrolla con mayor velocidad,
determinada por la concentracidon de agentes de nucleacién. Ademads, se precisa mucho menos
subenfriamiento para alcanzar el tamafio critico; lograndose un radio de curvatura mayor al radio
critico con muy poca superficie total entre el sélido y el liquido. La figura 2.2 muestra un esquema
de este caso. [1]

Liquido S6lido

‘\\Impun:za/,’

-
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Figura 2.2 Solidificacién a partir de una superficie preexistente.

2.1.2-Mecanismos de crecimiento.

Para poder fundir un sdlido se sabe que se necesita suministrar calor, por ende, cuando se forman
particulas sdélidas a partir del liquido se genera calor. Este es el calor latente de fusién (AHf). El calor
latente de fusion debe eliminarse en el interfaz solido-liquido antes de que se complete la
solidificacién. La forma en la que se elimina el calor latente de fusién determina el mecanismo de
crecimiento del material y la estructura final de la pieza.

2.1.3-Crecimiento Planar

El crecimiento planar se manifiesta cuando la extraccion calor latente se lleva a cabo en interfaz
solido — liquido por conduccidn. La temperatura en dicha interfaz se encuentra a la temperatura de
solidificaciéon (termodinamica de equilibrio) o apenas por debajo y la temperatura mas alld del frente
de solidificacion estd por encima de la misma como se muestra en la figura 2.3. Para que este
mecanismo sea posible se debe contar con un liquido bien inoculado con agentes para formacion
de nucleos posibilitando una nucleacion heterogénea sin necesidad de subenfriamiento. Cuando
una protuberancia comienza a crecer en la interfaz se va rodeando liquido a una mayor temperatura
provocando la detencién del crecimiento en la interfaz permitiendo al resto del liquido alcance la
misma desarrollando un frente planar.
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Figura 2.3 Esquema de crecimiento planar

2.1.4-Crecimiento Dendritico.

El crecimiento dendritico se establece cuando la extraccion de calor latente se produce mas alla de
la interfase solido-liquido en la fase liquida. La misma se encuentra muy por debajo se dé la
temperatura de solidificacién induciendo a la formacidon de una protuberancia conocida como
dendrita cuya morfologia se asemeja a un arbol, ver figura 2.4. Esta, a medida que crece, conduce
el calor latente sobre el liquido subenfriado elevando la temperatura del liquido a la temperatura
de solidificacion. A medida que se llega a la temperatura de equilibrio termodinamico el liquido
remanente puede evolucionar a ramificaciones secundarias y terciarias del tronco principal de la
dendrita y finalmente desarrollar una morfologia planar cuando se llega a la temperatura de
solidificacion [1].
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Figura 2.4 Graficas y esquemas del crecimiento dendritico

2.2-Aleaciones Amorfas

Los materiales que se caracterizan por la falta de un ordenamiento cristalino en su microestructura
se los conocen como materiales amorfos. Dentro de la amplia gama de materiales que existen, dicha
particularidad no se presenta muy a menudo llegando solamente a microestructuras cristalina
complejas presentes en algunos polimeros y ceramicos.

Sin embargo, existen aleaciones metalicas que tiene la particularidad de formar una microestructura
interna amorfa y son conocidas como vidrios metalicos. Esto se logra producto de elevadas tasas de
enfriamientos y/o fundiciones de elevada viscosidad que dificultan los procesos de nucleacion y
crecimiento caracterizado por su rapida solidificacion.

Dentro de los procesos de solidificacion rapida, uno de los mdas ampliamente difundidos es la
formacion de cintas metdlicas delgadas con espesores de 0,04 mm vy llegado a velocidades de



Capitulo 2 — Resena Bibliografica

enfriamiento de 108 K/s. También la implementacion de la deformacién plastica de extrema presion
donde la el calor generado deformacion.

Actualmente se pude generar aleaciones amorfas de gran espesor y con bajas tasas de enfriamiento
como en los sistemas PbagNiaoP20 Y Zra12 Ti1z2 Cuia.s Nig Beaszs

La gran mayoria de los vidrios metdlicos presentan propiedades combinadas de elevada resistencia
de alrededor de 1730 MPa y reteniendo una elevada tenacidad a la fractura del orden 55MPav/mts.
(1]

2.2.1 Factores que inciden en la alta habilidad de formar estructuras amorfas

El desarrollo de nuevas aleaciones en este el ultimo tiempo ha posibilitado la manufactura de
materiales metdlicos con ausencia de estructura cristalina conocidos como vidrio metdlico o metales
amorfos. La posibilidad de retener el arreglo atdmico de un liquido evitando el reordenamiento
cristalino en este tipo de aleaciones estd vinculada principalmente al nimero de elementos de
aleacidn y a la tasa de enfriamiento interviniente en la solidificacion.

Investigaciones [4-7] llevadas a cabo han establecido un nimero de condiciones minimo para la
obtencion de metales amorfos, estos son:

1. Lacombinacién de mas de tres elementos de aleacion;
2. Ladiferencia entre sus radios atémicos mayor al 12%;
3. Un calor de mezcla negativo entre sus elementos constitutivos;

Quien promueven una fraccion de empaquetamiento aleatorio mas densa en el liquido subenfriado
que permite alcanzar una alta energia en la interfase solido /liquido dificultado el reordenamiento
atémico durante la solidificacién debido a la baja difusividad atdmica y alta viscosidad del frente de
solidificaciéon [1]. Por otro lado, el valor de la velocidad critica de enfriamiento depende de cada
sistema de formaciéon amorfa, estableciendo las curvas caracteristicas de cada aleacion,
determinando el inicio de la nucleacién y crecimiento de fases con arreglo cristalino habilitando o
no la posibilidad del uso de diferentes procesos para su manufactura. Se ha reportado para sistemas
base Fe-Co-Ni velocidades criticas de enfriamiento se encuentran en el orden de 10*K/s y de 10%K/s
para aleaciones amorfas base Pd-Pt [8], esta diminucién en la tasa de enfriamiento trae aparejado
un incremento en los espesores maximos Tmax que se pueden obtener con estas aleaciones. Por otro
lado, la nucleacidn y crecimiento de fases cristalinas se lleva a cabo en el frente de solidificacion del
liguido subenfriado, entre la temperatura de fusion (Tm) y la temperatura de transicion vitria (Tg) del
sistema. En este sentido la habilidad de formar estructuras vitreas depende de dos factores:

1) Una alta relacién Ty/Tm y una mayor diferencia entre la temperatura de cristalizacion (Tx) y
la de transicidn vitria (ATx=Tx—Tg ) provocando ademas un aumento de la regién de liquido.
subenfriado.

2) Unaampliadiferencia en ATx en el conjunto de sistemas multicomponentes que contienen
Mg, Ln, Zr, Pd, Fe, Co como elementos constitutivos.

10
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La figura 2.5a muestra que las nuevas aleaciones amorfas provocan que una gran reduccién
de la temperatura de transicion vitria. (Tg /Tm) por debajo de 0.60. Ademas, estas nuevas
aleaciones amorfas tienen una mayor regiodn de liquido subenfriado la cual es definido por
la diferencia entre la temperatura de cristalizacién (Tx) y Tg. ATx = (Tx - Tg), como se
muestra en la figura 1.1b. En base a una relacidon empirica entre Rc, Tmax, y Tg /Tm 6 ATx,
la alta habilidad de formar vidrios es concordante con los dos factores mencionados
anteriormente. [4-7]

s

! o FegeP43Cy {h) l
10"'|L 1
5 G Sy | Pdy;Siss
10ﬁ1 {a}l 10:”' Pﬂ??cuashy 'E‘ _—
10 :;FE- Cﬂ-- 0.1 precan bd Cu P}CFQ"AL-'G'E‘P-C'E: E
10%: 5. Ni-ba - s0~Yag S
| i-base — 'a 107 Ptm”‘zupzy'\ Fe-Co-Zr =
:-J-‘ 1D= rpd-.ﬁ*base l 1 E E Lﬂss‘ﬁ-rzsﬂllﬁ -Nb- BI g
0 10 ]Lnaﬁ.l -TM™ % = 910" z'w‘“ sNias” ? | -
X 10%[Mg-TH-Ln o = i Mag-Cu-Y 40~
= 10!| Z-ALTH >Z 110 Ze-AI-NI-Cu-Pd >, |
e 101 ZrAlNicu-Ti e 7 E b ZEALNICU-Pe -
107 Ti-Zr-Cu-Hi - 10% . / |
4|  Zr-Ti-Be-TM ! [nan-fioxea) !
’“‘zi Fe-AlGaP.B.C |100 ! Zr-Al-Cu-Pd ,
10 Pd-Cu-Ni-P ! Al — B
“rl%. Fn&Z;JN!? -8 E Ll Pdv[EJL;I:;-P 4100
Pd-Ni-Fe ~iused
10752 a:::sl 06 07 08 e i WL
' ! 0 20 40 60 80 100 120
To! T ATx=(Ty -Tg) (K)

Figura 2.5. a) Relacion entre Rc, tmax y (Tg /Tm). b) Relacion entre Rc, tmax y ATx = (Tx -
Tg), para nuevas aleaciones multicomponentes amorfas.

Se han propuesto modelos [8] termodinamicos, cinético y de estructura que intentan explicar la
habilidad de estas aleaciones metalicas para formar estructuras vitreas que se detallan a
continuacioén:

2.2.3 Modelo termodinamico.

La capacidad para la formacidn de vidrios metalicos se basa en la condicién de baja energia libre
AG(T) para transformar de liquido a fases cristalinas. En la ecuacién que establece la energia libre
de Gibbs , AG = Ahf — T Asf, los bajos valores de energia son obtenidos en casos de baja entalpia de
fusion Ahf y elevada entropia de fusidon Asf. Una elevada entropia de fusidn es esperable en
sistemas multicomponente porque Asf es proporcional al nimero de los estados microscépicos. La
energia libre, a temperatura constante, también decrece en el caso de bajo potencial quimico,
causado por la baja entalpia y la alta relacién Tg /Tm, ademas de la alta energia de interfase
liguido/solido. Basados en estos factores termodinamicos, se concluye que la multiplicacién de
elementos componentes tiende a incrementar la Asf incrementando el grado de aleatoriedad en la

11
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densidad de empaquetamiento la cual es favorable para la diminucidn de la entropia de fusidon e
incrementando la energia de interfase solido liquido. Ademas ha quedado claro que las aleaciones
amorfas multicomponentes tienen elevada fraccion de empaquetamiento, evidencia de los bajos
volumenes especificos.

2.2.4 Modelo cinético

Desde el punto de vista cinético la elevada habilidad de formar estructuras amorfas (GFA) puede
representarse la ecuacion 2.1 y 2.2 que representan la nucleacidon y crecimiento homogéneo
respectivamente de fases con una morfologia esférica desde el superenfriamiento del liquido

30
= 10u e[—ba3ﬁ/(Tr(1_Tr)2] (21)
30
U= 1011 1-— e[_ba3ﬁ/(Tr(1_TT)2] (22)

Donde Tr representa la relacion (T/Tm); ATr es la diferencia en la temperatura desde Tm; b es el
factor de forma que equivale: 16m/3 para nucleos esféricos, n es la viscosidad, y f es la fraccion de
los sitios de nucleacién en las interfaces de crecimiento, a y B son pardmetros dimensionales
relacionados con energia interfacial solido/ liquido (c); mientras que la Ahf y Asf pueden ser

g

expresada como a = (NOV)1/3 e Y B= Asf/R. En este caso No es el nimero de Avogadro, V es el

volumen atémico y R la constante de los gases respectivamente. En esta relacion un parametro
importante son n, a y B. El incremento de estos tres paramentos disminuye los valores de | y U,
promoviendo el incremento de la habilidad a formar solidos amorfos. Los incrementos de a y
implican un incremento de ¢ y ASf y una disminucidon de Ahf. Consecuente con lo que se postuld
desde el punto de vista termodindmico. Ademas se sabe que h (entalpia) estd intimamente
relacionada con los valores de la relacién Tg/Tm y a3B refleja la estabilidad térmica del liquido
subenfriado. La importancia de este Ultimo parametro radica en los siguientes ejemplos: a3 xB
excede 0.9 el liquido no favorecerd el crecimiento para ninguna velocidad de enfriamiento en tanto
que cuando o>p esta por debajo de 0.3 el liquido se ve imposibilitado de impedir la cristalizacidn.

2.2.5 Modelo de estructura

La elevada habilidad de formar solidos amorfos desde el puno de vista estructural se describe a
continuacién para un conjunto particular de aleaciones amorfa multicomponente. Los mismos
consisten en elementos con una diferencia de radio atdmico significativa, por encima del 12% y un
calor de mescla negativo. El tamafio atdmico de los elementos constitutivos en una terna de
aleantes amorfos puede ser clasificado en tres grupos: largos, intermedios y pequefio como se
muestra en la figura2.6

12
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Figura 2.6 Radio atomico de los elementos constitutivos para sistema de aleaciones
ternaria nuevas.

La combinacién de una diferencia significativa en el tamafio atdmico y calores de mezcla negativos
es esperada que induzca una fraccion de empaquetamiento aleatorio mas densa en el liquido
superenfriado que permite alcanzar una alta energia de interfase solido liquido, asi como la
dificultad de un reordenamiento atémico llevando a la baja difusividad atdmica y alta viscosidad.

La formacién de una estructura aleatoria con una fraccion de empaquetamiento densa ha sido
confirmada por medio de patrones de difraccion de rayos x de aleaciones amorfas ternarias tipo:
La-Al-Ni; Mg- Ni- La [9] y Zr-Al-Ni [10]; donde no se ha detectado un pre pico de bajo del Angulo o
alguna separacién sobre picos secundarios en funciones de interferencia de rayos x [11]. La
caracteristica de esta funcién interferencia en rayos x es analogo para las fases liquidas, indicando
gue estas aleaciones amorfas ternarias tuvieron una mezcla atdmica homogénea correspondiente
a la formacién de paquetes de estructura aleatorias densas. El incremento de la aleatoriedad de la
densidad de empaquetamiento es soportado solo un muy bajo cambio en la densidad de las
aleaciones amorfas multicomponentes sobre la cristalizacién.

Elincremento de la densidad del factor de empaquetamiento es soportado solo por un ligero cambio
en la densidad de las aleaciones amorfas en la cristalizacion [12]. La densidad de estas dos
aleaciones: Pbao Cuso Niio P20 Y Zreo Alio Nitg Cuzo se encuentran en 6.72 y 9.27 Mg/m? para la
condicién de estado amorfo, y 6.73 -9.31 Mg/m?3 para la condicién de estado cristalino. El cambio
de densidad en la cristalizacion es 0.3 y 0.54 % respectivamente, el cual es mucho menor (alrededor
del 2%) para aleaciones amorfas ordinarias. [2,3,47]

Cuando se evaluan los cambios en las distancias atdmicas y los nimeros de coordinacidn entre los
elementos constitutivos sobre la cristalizacién de aleaciones ternarias desde la funcién de la
distribucién radial (RDF), obtenida desde una anémala técnica de “scattering” de rayos x [9-11]. La
figura 2.7 muestra un conteo de las distancias atémicas de los nimeros de coordinacidn por cada
par atdmico para la aleacién amorfa Zreo Al1s Nizs como material tratado y cristalizado [11].

13
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Figura 2.7. Conteo de distancias Atdmicas de los N de coordinacion.

Aunque no hay cambios significativos en los nimeros de coordinacion y las distancias atémicas de
los pares Ni-Zr y Zr-Zr sobre la cristalizacion estdn reconocidas, si se han encontrado cambios
drasticos en el nimero de coordinaciéon del par Al-Zr en la cristalizacidn. Este cambio significativo
indico que la configuracion atdmica local en aleaciones amorfas es significativamente diferente en
lo correspondiente al equilibrio de fases cristalinas. Los resultados indicaron la necesidad de un largo
reordenamiento del Al alrededor del Zr en el curso de la cristalizacion. El largo rango atdomico de
reordenamiento es dificultado por la densidad de empaquetamientos aleatorio de fases amorfas.

Basados en lo descrito anteriormente, la figura 2.8 hace un resumen de los fenémenos principales

y explica la alta habilidad para la formacidn estructuras amorfas en aleaciones amorfas en sistemas
multicomponenetes base Li, Mg, Zr, Pd, Fe, Co[4-7]. Esto es atribuido nuevamente a un nuevo tipo
de liquido subenfriado con un factor de densidad empaquetamiento aleatorio, una nueva
configuracion atdmica de corto alcance y largo alcance resultado de elementos multicomponenetes
con diferentes tamanos y calores de mezcla negativo. La peculiar estructura liquida puede tener
elevada energia interfacial solido/liquido provocando una suspension de las nucleaciones de fases
cristalinas, una elevada viscosidad que provoca el incremento de Tg/Tm y una baja difusividad
atémica provoca una dificultad en el crecimiento de fases cristalinas.

14
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Los elementos constituyentestienen un gran calor de mezcla
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Figura 2.8. Cuadro resumen de obtencion de aleaciones amorfas

2.3- Aleaciones Nanoestructuradas

Los materiales nanocristalinos se caracteriza por poseer un tamafo de grano a escala nanométrica
(por debajo de los 100 nandmetros). Debido a su reducido tamafio, su estructura esta caracterizada
por poseer una gran fraccion de volumen de borde de grano o interfaces, confiriendo una variedad
significativa de propiedades fisicas, mecdnicas y quimicas muy distintas a los materiales
policristalinos convencionales. Se ha encontrados para algunas aleaciones excelentes propiedades
comparadas con materiales policristalnos y solidos amorfos convencionales [13,14], pudiendo
exhibir un incremento en la resistencia y dureza, mejoramiento ductilidad y tenacidad, reduccién
del mddulo elastico, mejoramiento en la difusividad, elevado calor especifico, mejoramiento en el
coeficiente de expansion térmica y propiedades magnéticas superiores las aleaciones
convencionales. Se ha reportado también un mejoramiento en la ductilidad en materiales
policristalinos fragiles como cerdmicos y algunos intermetalicos [15-16]

La idea bdsica de materiales nanocristalinos fue propuesta por Gleiter en 1981 [17] que establecia
la generacién de nuevas clases de materiales con elevada densidad de bordes de grano con mas del
50% atomos dentro de los bordes de grano. En la figura 2.9 se muestra un esquema en dos
dimensiones del modelo propuesto para materiales nanomeétricos.[13].
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Figura 2.9 Modelo propuesto para materiales nanométricos.

Se observa dos tipos distintos de d&tomos en la estructura nanocristalinas, &tomos dispuestos en la
estructura cristalina junto con sus atomos vecinos caracterizados por el pardmetro de red y atomos
alojados en los bordes de granos con espaciado interatdmico variable. Los materiales
nanocristalinos poseen una aleada densidad de interfase y una sustancial fraccion de atomos se
encuentra dentro de las mismas. Asumiendo que los granos toman una forma esférica o cubica el
volumen deinterfase en el material nanocristalino puede ser estimada por la siguiente relacion 3A/d
( donde A es el promedio del espesor de la interface y d es el promedio del didmetro del grano); Por
lo tanto, la fraccion de volumen de las interfaces puede ser del 50% para tamafios de grano de 5 nm
, un 30% para tamafios de grano de 10 nm y un 3% para tamafios de grano de 100 nm. [14]

Los materiales nanocristalinos pueden ser clasificados en varias categorias de acuerdo a la
dimensidn de la nanoparticula [18]. La clasificacidn establece niveles de dimensiones. La dimension
Zero estd compuesta por un cldster y cimulos de atomos; la Uno y Dos estdan compuestas por
multicapas de atomos diferentes respectivamente. Finalmente, el nivel Tres de la escala hace
referencia a las estructuras cristalinas equiaxiales nanométricas. El esquema de este modelo se
puede ver en la figura 2.10.
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Figura 2.10. Modelos de clasificacion de estructuras nanocristalinas.

Los materiales policristalinos pueden estar formados por fases cristalinas, cuasicristalinas o amorfas
y pueden ser tantos metales, intermetallicos, cerdmicos semiconductores y materiales compuestos.
En los ultimos afios, se ha hecho mds hincapié en los materiales nanocristalino que presentan el
tercer nivel de las estructuras nanocristalinas donde se esperan encontrar un mejoramiento en
propiedades mecanicas, magnéticas, etc. Por otro lado, en primer nivel a la escala de materiales
nanocristalino se aboco el estudio a la aplicacion de materiales electrénicos.

Hoy en dia, existen diferentes métodos para de obtener materiales nanocristalinos siguiendo el
clasico camino de la consolidacién in Situ de particulas ultrafinas que comiencen a formarse a partir
del estado sélido, liquido 6 gaseoso. Estos procesos incluyen trituracion mecanica; procesos de
deposicidn por spray; deformacidn plastica severa [19]; “sputtering” [20]; electro electrodeposicién
[21,22]; erosidn “spark”; temple rapido y cristalizacién completa a parir de solidos amorfos. [23]

2.3.1 Procesos para la obtencion de aleaciones nanoestructuradas

Expresada la base tedrica que explica la posibilidad de obtener vidrios metdlicos se puede comenzar
a comprender la génesis de las aleaciones nanoestructuradas obtenidas a partir del control de las
tasas de enfriamiento y el fenédmeno de desvitrificacién producido por el tratamiento del material
amorfo.

Existen en la actualidad varios procesos y técnicas implementadas en la manufactura de aleaciones
tanto amorfas como nanoestructurada producto del control de las tasas de enfriamiento o el
posterior tratamiento de la aleacion amorfa [24], entre las que se destacan el conformado por
extrema presion y la deposicidn de recubrimientos superficiales que se caracterizan por su elevada
tasa de enfriamiento y finos espesores. La deposicion fisica por vapor y los procesos de fundicion
por arco: “Termal Spray”, aplicando la técnica “Oxifuel Spray” y “Plasma Spray” con doble alambre
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de alimentacién, son ejemplo de estos recubrimientos donde se obtienen tasa de enfriamiento en
el orden de los 10° K/s y 10* K/s* con espesores en el orden del micrén (um) y de hasta 1 mm
respectivamente.

Si bien desde el punto vista industrial la limitante del espesor es un punto excluyente existen varios
procesos de soldadura por arco con alambre macizo (GMAW); con alambre tubular (FCAW);
transferencia por plasma (PTAW); y soldadura por arco sumergido (SAW); que depositan
recubrimientos duros multicapa “Hardfacing”- donde se logra espesores en el rango de 3a 10 mm
con una tasa de enfriamiento en el orden 10? K/s. Sin bien estas tasas enfriamiento no son
suficientemente altas para la obtencidn de microestructuras amorfas a niveles macroscépico, en su
lugar se ha reportado un refinamiento de microestructura a nivel nanométrico con excelentes
propiedades combinadas, que en aleaciones nanoestructuradas, confiere elevada resistencia al
desgaste; bajo coeficiente de rozamiento y resistencia a altas temperaturas. [25-27]

Un punto importante para considerar en la soldadura de recubrimientos duros es la intima mezcla
con sustratos cristalinos que dificulta la retencion de la estructura vitrea del depdsito,
independientemente de la velocidad critica de enfriamiento, debido a la presencia de sitios de
heterogéneos para nucleacion de fases cristalina [28].

Dentro de las variantes que existen en los procesos y técnicas utilizados en |la obtencién de fases y
microconstituyentes con tamafios en el orden del nandmetro se destacan, en el area de
recubrimientos superficiales, la implementaciéon del control de las tasas de enfriamiento o el
posterior tratamiento de aleaciones amorfas que permiten obtener estructuras cristalinas con
tamafios manomeétrico producto de una elevada tasa de nucleacién y corto tiempo de crecimiento
logrando el refinamiento la microestructura.

El desarrollo de aleaciones a nivel nanométrico y los medios para producirlos todavia se encuentra
en estado de prueba, pero en constante desarrollo. El desafio se centra en obtener productos
concretos y confiables de manera eficaz y reproducible a escala industrial. Uno de los rubros donde
se ha implementado este tipo de aleaciones son los procesos superficiales de recargue mediante
soldadura en sus diferentes vertientes: “harbanding / hardfacing”: FCAW; recubrimientos
superficiales de bajo espesor. Las propiedades inusuales de estas aleaciones que combinan alta
resistencia y ductilidad y /o bajo coeficiente de roce, entre otras, [26-27], se obtienen en un amplio
rango de valores que van a depender del proceso empleado y las tasas de enfriamiento que se
logren.

Estos recubrimientos pueden presentar una microestructura amorfa o nanoestructurada
dependiendo de las velocidades de enfriamiento del metal depositado en el sustrato y la aleacidn
en particular. La deposiciéon mediante vapor via laser confiere una tasa de enfriamiento bastante
elevada de 10° K/s logrando pasar por debajo de la nariz de la curva de enfriamiento continuo y
evitar la desvitrificacion de la aleacién confiriendo una microestructura amorfa [28]. Como
contrapartida los espesores obtenidos por este proceso no sobrepasan el micrén y pasa a ser poco
factible de llevar a nivel industrial. Otros procesos como el termal Spray con doble alambre o el
“Oxifuel Spray” pueden obtenerse espesores en el rango de 0,1-1 milimetro con microestructuras
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amorfas debido a que la tasa de enfriamiento se encuentra alrededor de 10* K/s. Finalmente unos
de los procesos que estarian dentro del target para una aplicacién industrial engloba la soldadura
semiautomatica mediante procesos FCAW/MCAW obteniendo espesores que van de 3a 10 mmy
tasa que llegan a 10% K/s, confiriendo una microestructura nanoestructurada. En la figura 2.11 se
muestra las gréaficas de enfriamiento continuo [29].

T

a) J Physical Vapor Deposition b) Thermal Spray Coating ¢

Weld Overlay Hardfacing

Temperature
Temperature
Temperature

10 Ris

Log Time Log Time Log Time

Figura 2.11 Velocidades critica de enfriamiento de diferentes procesos de soldadura.[28]

Se podrian lograr estructuras amorfas en este Ultimo proceso, pero se necesitaria sistemas de
enfriamientos mds agresivos como refrigeracion por agua o bateas de cobre que posee un
coeficiente de disipacion térmica mayor y facilitar la extraccion de calor. Sin embargo, el hecho de
que el recubrimiento se mezcle intimamente con el sustrato de caracter cristalino genera una
elevada tasa de nucleacién heterogénea y posterior crecimiento que dificulta la retencién de la
estructura amorfa independientemente de la tasa de enfriamiento, provocando un refinamiento de
la estructura que le brinda a estos recubrimientos una combinacion de propiedades mds que
interesante como elevada resistencia al desgate abrasivo y bajo coeficiente de roce.

2.4- Soldadura FCAW

2.4.1- Soldadura de recubrimientos superficiales

Uno de los procesos de soldadura por arco mas implementados en la actualidad en el uso de
recubrimientos superficiales es la soldadura semiautomdatica FCAW debido a su elevada tasa de
deposiciéon y a la posibilidad de controlar el aporte térmico de forma automatizada. Esto se logra
fijando las variables involucradas en el proceso: tensidn; corriente y velocidad de soldadura. La
variacion de estos parametros influye sobre las propiedades de metal de soldadura modificando sus
propiedades mecdnicas y afectando la vida util del recargue.
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2.4.2 -Proceso de soldadura FCAW.

El proceso de soldadura por alambre tubular (FCAW), mostrado en la figura 2.12, es un sistema de
soldadura por alimentacién continua donde el flux, compuesto por los elementos de aleacién;
fundentes y desoxidantes se aloja dentro del alambre tubular. Estos consumibles pueden ser auto
protegidos (genera su propia atmosfera protectora al fundirse con el arco) o no, utilizdndose en este
caso alimentacidn externa mediante gases de proteccion como CO; o mezclas de Ar - CO,. La funcidn
del gas de proteccion es posibilitar la transferencia metdlica del consumible hacia la pileta liquida
formada en el sustrato, protegiendo el metal de soldadura de la formacidn de 6xidos producto del
contacto con el oxigeno o el nitrégeno existentes en la atmosfera.

Entrada de gases
Tobera _

Boquillade contacto =,
e

Electrodo
4 Tubular

Gas de proteccion -'1, ."H\
Escoriasolidificada

v, Arco electrico

Piletade escoriay metal
fundido

Metal solidificado ™

Figura 2.12. Esquema del proceso de soldadura FCAW.

El sistema de soldeo se muestra en la figura 2.13. El mismo estd compuesto por una fuente de
alimentacién a tensién constante, un cabezal alimentador; tubos con gases de proteccién y una
torcha que puede ser posicionada en un sistema de guiado automatico o ser utilizada en forma
manual. El conexionado presenta dos configuraciones posibles: la conexién directa (DCEP) e inversa
(DCEN), siendo esta ultima la menos estable pero que dependiendo de la constitucion del
consumible y gas de proteccidn puede ser utilizado. [30]
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Figura 2.13. Configuracion de equipo semiautomatico de soldeo FCAW
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2.4.3- Variables de procesos.
La casuistica en la materia define el aporte térmico como la relacién entre la potencia entregada y
la velocidad de soldadura:

IxV AxV
[mm.s‘1

Q {

Vel avance

La variacidon del cada uno de estos pardmetros afecta la geometria del corddn en lo referente a
penetracidn, ancho y sobre espesor. Adema3s, la soldadura de recargue estd caracterizada por
realizar varios cordones en forma secuencial y en varios niveles o capas provocando variaciones en
las velocidades de enfriamiento del metal soldado modificando su microestructura resultante como
asi también la cantidad las zonas recristalizadas que pueden aparecer producto de revenidos
sucesivos de los cordones [31].

A nivel fisico el calor generado se explica por la resistencia que presenta el flujo de electrones al ser
transportado dentro del alambre y la gran resistencia que presenta el aire cuando los electrones
saltan del polo negativo (catodo) hacia el polo positivo (dnodo) generando el arco eléctrico. La
temperatura del arco alcanza aproximadamente los 6000°C, la que dependera de la resistencia al
flujo de la corriente presentada por la longitud de arco, la composicién quimica y didmetro del
alambre [32].

Por otro lado, el modo de conexién en el circuito de soldadura también incidird en el aporte térmico
siendo la polaridad directa la que genere mayor calor en la pieza. La polaridad DCEP establece que
la pieza trabaje como catodo provocando que los electrones sean arrancados de la misma,
generando mayor calor y fluyendo hacia el anodo o electrodo consumible. Esta configuracién genera
una mayor penetracion y estabilidad de arco [32] aunque la polaridad inversa DCEN permita una
menor dilucién [32].

2.4.4_Variacion de corriente

La corriente de soldadura en estos tipos de procesos es proporcional a la velocidad de alimentaciéon
del alambre para un didmetro, composicién y longitud libre de arco determinado [32]. Elevadas
corrientes de soldadura incrementan la velocidad de deposicion del metal soldado generando una
mayor dilucion, que en funcion de la composicién quimica de la aleacién puede mejorar o empeorar
sus propiedades [32]. Por otro lado, la corriente insuficiente produce grandes gotas y salpicaduras
excesivas.

2.4.5- Variacion de tension

El incremento de la tensidon genera una disminucidon en la penetracion dentro del sustrato
generando una menor dilucidon y un incremento en el ancho y el sobre espesor en los depdsitos
soldados. Las fluctuaciones en la tensidon pueden generar porosidad en los depdsitos, por lo que es
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recomendable para procesos FCAW utilizar fuentes de tensién constantes [32]. Por otro lado, la
disminucion de la tensidn genera cordones angostos y convexos sin penetracion [32].

2.4.6 - Longitud libre del electrodo.

La longitud libre de electrodo se estableciéd como la extension de alambre que se extiende desde la
salida del pico de contacto hasta el extremo donde se establece el arco, como se aprecia en la a
figura 2.14. Si se fijan constantes los demads parametro de la maquina, la energia producida por el
alambre debido al efecto joule modifica la intensidad del arco; la velocidad de deposicién y
penetracion [32].

Tobera
Boquilla___
+ i
Extension Distancia
Distancia electipdo boquilla
tc:u:rla-:ninza ot _]_ pic-zr
' |
lengiud de ]
Arco |

Figura 2.14. Esquema de Longitud libre de electrodo

Una longitud libre de electrodo demasiado larga puede generar un arco inestable y con excesivas
salpicaduras. En cambio una longitud corta genera un arco mas largo pudiendo generar la
acumulacién de salpicaduras en la tobera, interfiriendo con el flujo de gas [33].

2.4.7-Velocidad de soldadura.

A mayor velocidad de soldadura se imprimen cordones irregulares y de mala apariencia. Velocidades
bajas provocan una mayor penetracion y puede llegar el sobrecalentamiento del sustrato pudiendo
fundirlo en su totalidad, dependiendo del espesor del sustrato.

2.4.8-Fabricacion de electrodos.

Existen varios métodos para la fabricaciéon de electrodos tubulares. Un método consiste en
conformar una hoja delgada de |la aleacidon deseada en forma de U. Luego se introduce una cantidad
de fundente, para luego cerrarla mediante una serie de anillos que le confieren el tamafio al
electrodo, compactando aun mas el fundente.

En el segundo método se parte de un tubo sin costura de la aleacidon deseada. Se sella uno de los
extremos y se procede a hacer vibrar el tubo durante el proceso asegurando su llenando. Una vez
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completada la operacién se procede a sellar el extremo abierto y luego se conforma el tubo

mediante una serie de troqueles.

2.4.9- Modos de transferencia bajo atmosfera de Ar-CO; y en autoprotegido
En los alambres tubulares, la escoria formada por los constituyentes del relleno puede afectar los

fendmenos de transferencia. El tipo de transferencia depende del sistema de relleno utilizado y se
han identificado los siguientes fendmenos de transferencia [34, 35] mediante el uso de camara de

alta velocidad de captura de imagenes. Estos efectos se ilustran en la figura 2.15.

Metal cored Rutile
|II III"
| \

/ Y / \
Basic Self-shielded

\ J
i s,

s,

Figura 2.15. Representacion esquematica de los modos de transferencia de alambres
tubulares [35].

A continuacién, se definiran los modos de transferencia de relleno metalico (“metal cored”), rutilico,

basico y autoprotegido.

Relleno metalico

Los consumibles de alambre con nucleo metdlico contienen muy poco flujo no metalico y tienden a
comportarse como cables sdlidos. Se obtiene un modo de transferencia de arco corto a bajas
corrientes y spray axial proyectado a corrientes mas altas. Ademas, se puede lograr un
funcionamiento negativo estable del electrodo bajo argdn o en mezclas ricas en gas argon / CO.. La
transferencia por rociado de flujo continuo que se produce a altas corrientes (por ejemplo, 350 A
para un alambre de 1.2 mm de didmetro) proporciona altas tasas de deposicién y perfiles de cordén
de soldadura suaves [35]. Recientes trabajo del grupo de Mendez [36], figura 2.16, realizados con
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un alambre tubular Ni-WC, bajo atmosfera de Ar-15 % O,y 27,5 V y muestran de manera detallada
el modo de transferencia. Se puede ver una gota regular, de diametro aproximadamente igual al del
alambre, de caida axil de la gota, el cono o campana del arco eléctrico y el desprendimiento del

relleno.

Figura 2.16. Modo spray en alambres metal cored.

Alambres de relleno de rutilo

Los consumibles de alambre con nucleo de fundente de rutilo se operan normalmente en el modo
de rociado o “spray”, donde proporcionan una transferencia no axial suave. Parte del relleno se
funde para formar una capa de escoria en la superficie de la gota, una pequefia cantidad se
descompone para formar gases de proteccién, mientras que el flujo no fundido se transfiere al bafio
de soldadura donde se funde y produce una capa protectora de escoria. El relleno no fundido se
proyecta desde la punta del alambre.
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Alambres con relleno de fundentes basicos

La formulacion de un relleno bdsico proporciona una transferencia de arco corto irregular a
corrientes bajas y una transferencia globular no axial a corrientes mas altas. El relleno no fundido
forma un dedo pronunciado que se proyecta desde el alambre hacia el arco. El efecto de la
formulacion del relleno en el tamafiio de la gota para alambres con nucleo de flujo protegidos con
gas se muestra en la Fig. 2.15.

Alambres autoprotegidos

La transferencia por arco corto y globular repelida se encuentran cominmente con este tipo de
consumibles y pueden formarse "gotas" globulares levitadas muy grandes en la punta del alambre.
La corriente de gas generada en el nucleo rebota en la superficie de la pileta liquida, creando un
colchon en el que la gotita fundida puede flotar e incluso trepar por el alambre (Fig. 2.17) [38]. Esto
dificulta el desprendimiento de gotas y tiende a aumentar la exposicion del metal fundido al aire.
Ya en 1968, Smith y Johannes [39] publicaron una fotografia de alta velocidad que mostraba gotas
de metal que se acumulaban y trepaban por la pared de la vaina. Esto fue confirmado [38] por las
peliculas de video de alta velocidad que muestran que las gotitas suspendidas fuera del eje del
alambre (como en la Fig. 2.17) por lo general no permanecen dentro del escudo de gas. La tendencia
globular puede reducirse mediante la formulacidn del rellenoy existe evidencia de una transferencia
secundaria que se produce desde la base del glébulo, asi como una transferencia de gotitas
explosivas.
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Figura 2.17. Modo de transferencia en alambres autoprotegidos [38].

Recientes trabajos realizados por Mendez [36], realizados con un alambre tubular Ni-WC, en
polaridad DCEN a 10V, bajo Ar-5% O, y diametro 1,6 muestran un modo de transferencia globular
repelido con caracteristicas similares a las observadas en alambres autoprotegidos, ver figura 2.18.
En este caso la fuerza de transferencia dominante es gravitacional, pero la repulsién causada por las
fuerzas de plasma inducidas electromagnéticamente o chorros de vapor que acttan sobre la base
de la gota, en la raiz del arco, empujan el material fundido. Una vez que la gota se ha levantado, se
crea un campo magnético asimétrico y la gota se puede girar o expulsar bajo la influencia de las
fuerzas resultantes. Este modo de transferencia generalmente no es deseable debido a la poca

estabilidad y los altos niveles de salpicaduras.
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Figura 2.18. Modo globular repelido formado por la polaridad DCPN [36]

2.4.9-Ventajas y desventajas de los alambres tubulares.

Las ventajas de este proceso de soldadura radican en las elevadas tasas de deposicidon de material
[2] debido a la alta densidad de corriente que circula por el al alambre producto de su seccién
tubular, en comparacién con alambre macizo, provocando un incremento del calor resistivo (I°x R)
y la velocidad de quemado. La eficiencia en la deposicién del material es mucho mayor que otros
procesos si se lo compara con la soldadura SMAW donde la deposicion de material llaga aun 75% y
el electrodo FCAW ronda el 90% [33]. La implementacién de angulos mas estrechos en los ranurados
de los biseles se puede llevar a cabo gracias a la alta penetracidon. Ademas, la adhesidn de
desoxidantes y otros agentes de fundentes permite realizar costuras de alta calidad en plancha con
Oxidos superficiales y con cascarilla de laminacion [34].

Este proceso esta limitado al uso en aleaciones metdlicas base niquel y aleaciones ferrosas.
Generalmente en aceros con bajo y medio contenido de carbono y algunos aceros de baja aleacién,
hierro fundido y un nimero limitado de aceros inoxidables. Los equipos y electrodos que se utilizan
en el proceso FCAW son mas costosos, sin embargo, se amortizan con trabajos a gran escala y
elevados niveles de produccién. Por otro lado, el uso de consumibles auto protegidos facilita los
trabajos de campo y economiza el uso de gases.
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2.5- Mecanismos de desgaste

2.5.1 Introduccidén Tribologia.

Se define “TRIBOLOGIA”, como la ciencia y técnica que estudia la interaccidn entre superficies en
movimiento relativo. Desde su definiciéon en 1966, dicho término ha sido ampliamente revisado
como un nuevo concepto general, que involucra todos los aspectos de transmision y disipacién de
energia y materiales en equipamientos mecdnicos, incluyendo varios tépicos: friccion, desgaste,
lubricacidn y campos relacionados de ciencia y tecnologia.

2.5.2. Mecanismos de desgaste
Se define desgaste al fendmeno de remociéon de material de las superficies en contacto y
movimiento relativos por procesos mecénicos y/o quimicos”.

La identificacion de los mecanismos intervinientes es de primordial importancia en tribologia, a
través del cual, se puede realizar la seleccion de los materiales y tratamientos disponibles para
combatir el desgaste y la friccion. Los efectos triboldgicos tales como la friccion y los procesos de
desgaste general, estan gobernados por dos tipos de pardmetros:

1- Propiedades de superficie
2- Propiedades de volumen de los cuerpos

Las propiedades de superficie consisten en la naturaleza, espesor y composicién del medio
lubricante, la presencia de contaminantes y peliculas superficiales, las energias de superficie e
interfacial; la rugosidad o textura y la compatibilidad de los sélidos en contacto.

Las propiedades de volumen incluyen la estructura del material, la tendencia a la difusién en el
sélido, la energia de falla de apilamiento y una entre las mds relevantes de todas, las propiedades
mecanicas de los sélidos en contacto.

Existen diversas maneras de modificar la tasa de desgaste en los materiales. Un método es
simplemente asegurar una adecuada lubricacion de las superficies en contacto durante la operacion
[35], sin embargo, existen casos en los que no se puede agregar un elemento lubricante externo, en
estas situaciones se procede a modificar las superficies que se encuentran en interaccion. Las
técnicas de modificacién pueden producir en la superficie una pelicula delgada, dura, de baja
friccion y resistente al desgaste sin afectar las propiedades del nlcleo del componente.

En la figura 2.19, se observan los principales mecanismos de desgaste, que provoca pérdida 6
adherencia de material producto de la energia producida por el contacto entre 2 superficies [36].

A continuacion, se explicardn brevemente los mecanismos de desgaste mas habituales, haciendo
hincapié en el desgate por abrasion.
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Figura 2.19. Cuadro resumen de mecanismos de desgaste [36].

2.5.3. Desgaste por adhesion

Cuando dos superficies limpias se ponen en contacto, ocurre adhesion intermetdlica (soldadura en
frio). La resistencia de la unién esta determinada por la estructura de la superficie, la solubilidad de
los dos metales en contacto, la limpieza de las superficies en cuestion (superficies muy limpias
incrementan la resistencia de la unidn adhesiva mientras que peliculas que se encuentran en la
superficie pueden prevenir efectivamente la adhesion).

2.5.4 Desprendimiento de material por adhesion

Cuando dos superficies en contacto experimentan un movimiento relativo, ocurre la rotura en la
unién o dentro del material original, dependiendo de cual es el mas débil. Una vez producida la
rotura en el material mas débil, un fragmento del mismo se adherird al cuerpo mas duro,
produciendo una transferencia de material. Por lo tanto, ocurre una pérdida de material desde las
superficies en contacto ocurrida por la remocion de los fragmentos transferidos como “wear debris”
(el desprendimiento del material ocurre una vez que el fragmento “debris” alcanza un tamafio
critico, puesto que va creciendo gradualmente). El proceso de formacién del “debris” puede ocurrir
como resultado de cambios quimicos dentro de la pelicula transferida o del crecimiento de la
energia elastica en ésta, como se observa en la figura 2.20. Sin embargo, si la resistencia de la unién
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es relativamente baja, la ruptura toma lugar en la unién vy la pérdida de material durante el proceso
de desgaste es minimizada.

Las particulas transferidas son tipicamente del mismo tamafio que el area real de contacto,
sugiriendo que cuando ocurre transferencia solamente unos pocos puntos de contacto estan
comprendidos.

A — el pin se encuentra fijo
mientras el disco comienza a
deslizar contra este.

B — por la friccién entre ambos

B ] Deslizamiento

Deslizamiento inicial Formacion de debris

/ Proceso

cuerpos, comienza a transferirse
fragmentos desde ¢l disco hacia el

| [ ciclico
' /] | pin.

C — la transferencia de material
aumenta.

D — el material transferido alcanza
un tamafio critico y se desprende.

— o . .
T Crecimiento del debris hasta su tamafio critico

Desprendimiento del debris

Figura 2.20 Proceso de generacion y remocion de particulas de adhesion.

2.5.8. Desgaste abrasivo

El desgaste por abrasién es el mds comun en la industria y tiene lugar cuando particulas duras
penetran en una superficie y arrancan material en la forma de astillas alargadas o virutas. Se produce
la destruccién de la superficie por corte, rayado, y una simple o repetida deformacion plastica. En
el comienzo de la abrasidon, una particula abrasiva penetra en la superficie. A medida que se va
produciendo el deslizamiento, la particula cepilla o ranura la superficie produciendo un surco de
longitud L, el material removido durante la generacion de dicho surco es lo que se conoce como
“debris”.

El desgaste abrasivo puede ocurrir por el rozamiento entre 2 cuerpos como se muestra en la figura
2.21a, uno de los cuerpos posee rugosidades o particulas duras (que actian como particulas
abrasivas) o entre 3 cuerpos mostrado en el esquema de la figura 2.21 b, las particulas duras son
ajenas a ambas superficies y se localizan sueltas entre ellas mientras estas se encuentran en
movimiento relativo, las superficies pueden ser de igual o distinta dureza.

30



Capitulo 2 — Reseia Bibliografica

Figura 2.21 Desgaste Abrasivo a) dos cuerpos, b) tres cuerpos.

2.5.9. Mecanismos de desgaste abrasivo

Los mecanismos de desgaste abrasivo se clasifican: corte, fractura, fatiga y decohesion de granos

superficiales. En la figura 2.22 se observa las diferentes modelos de desgaste abrasivo.

—_ . Duetciin de sbranda o Direceabn de sbranén
aj Cutting biFracnura
& Dureceadn de abrasadn o Dimeceain de xbrassn
. ._.L.l Gramo a
<} Fanga por arado reiterado d) Descohesion del grano superficial

Figura 2.22. Mecanismos de desgaste abrasivo.
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a) Corte (cutting): dentro del este mecanismo y con la utilizacion de microscopia electrénica
de barrido (SEM), se revelaron tres submecanismos basicos generados por el paso de una
aspereza: el 12 es el mecanismo de corte (figura 2.23-a), que genera un “debris” alargado;
el 22 es el de formacion de cufia, que crea particulas con dicha forma que se adelantan al
avance de la particula dura (figura 2.23-b) y el 32 es el de arado (“ploughing”) que crea un
“debris” en forma de escamas (figura 2.23-c).

Direccion del desligamiento

Figura 2.23. Submecanismos de corte a) cutting b) cuiia c) arado

El mecanismo de “ploughing”, es un modo menos eficiente del mecanismo de corte. Ya sea
corte o “ploughing”, el material bajo la superficie que se encuentra sometido a la abrasion
sufre un estado de deformacion plastica considerable, como se ve en la figura 2.24.

Figura 2.24. Mecanismo de Ploughing

b) Fractura: La evidencia visual de desgaste abrasivo por la rotura fragil fue encontrada por
el estudio de la generacién de fisuras subsuperficiales causadas por un indentador
penetrador con forma de punta al penetrar un sélido fragil y transparente.

c) Fatiga: Los esfuerzos repetidos causados por la deformacién del area de la superficie del
material por el paso de las particulas o asperezas puede causar también fatiga del material.
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Esto se evidencia por el desplazamiento del material hacia los costados del paso de la
aspereza, observando la seccidn transversal al desplazamiento de los sélidos.

d) Descohesion de granos superficiales: Este tipo de desgaste abrasivo resulta una forma
extrana de desgaste por abrasidn, que puede encontrarse principalmente en cerdmicas.
Este mecanismo resulta ser extremadamente veloz cuando se separan los bordes de grano
sostenidos por enlaces débiles y tamaios de grano elevados.

2.5.10. Resistencia al desgaste abrasivo vs dureza
Si consideramos la RESISTENCIA RELATIVA AL DESGASTE ABRASIVO (RAWR) [36] de metales
puros recocidos y la graficamos en funcidn de su dureza (Hb) (en un gréfico con ambos ejes
en escala logaritmica), ver figura 2.25, veremos que la relacién entre ellas es
aproximadamente lineal.

15
‘| 0.83% carbon steel

+— 0.41% carbon steel
1.0 :

05

Resistencia relativa al desgaste

D T RT lillllIll||i|||||l|||i||l||||||i||l||||||i|||||||||i| alie,

0 100 200 300 400 500 o600 700
Dureza [kg/mm?]

Figura 2.25 Grafica de resistencia al desgaste abrasivo en funcién de la dureza.

La resistencia al desgaste abrasivo de los aceros se puede mejorar considerablemente mediante una
seleccidn adecuada de la dureza y de las fases microestructurales. La seleccidon de un acero depende
de la dureza del abrasivo. Por ejemplo, si el abrasivo es relativamente blando, es decir, la dureza es
inferior a 1000 [VHN], entonces es posible seleccionar un acero de dureza que sea mayor que 0.8 x
dureza del abrasivo, el cual podria ser una martensita templada con una dureza de
aproximadamente 800 [VHN] seria adecuado. Desafortunadamente, este enfoque encuentra
relativamente pocas aplicaciones porque la mayoria de los abrasivos presentes en minerales
naturales son mds duros que 1000 [VHN] y con frecuencia es necesario elegir la fase
microestructural que exhibe la mayor resistencia al desgaste como un abrasivo "duro", ejemplo
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carburos. Entonces, en este caso, la resistencia al desgaste por abrasidn no es del todo sindnimo de
dureza.

La resistencia al desgaste abrasivo de un acero esta determinada por las proporciones relativas de
austenita, bainita, martensita, perlita y ferrita y por la presencia de cementita. Un resultado general
de muchas pruebas diferentes es que la austenita y la bainita, que son mds blandas que la
martensita, son mas resistentes al desgaste abrasivo por un abrasivo duro [37-41]. Se cree que esta
resistencia superior al desgaste es el resultado de la mayor ductilidad y tenacidad de la austenita 'y
la bainita, que suprimen las formas mas rdpidas de desgaste abrasivo, como el microcorte y la
fractura por fragilidad [41]. Los aceros austeniticos funcionan formando una dura capa endurecida
por trabajo en condiciones de fuerte abrasion [37-42] que solo se puede eliminar con dificultad de
la superficie.

Para los aceros al carbono de baja aleacidn, la influencia de la fase microestructural depende de si
se selecciona un acero hipereutectoide o hipoeutectoide. Para los aceros hipoeutectoides, la bainita
es la fase mas resistente a la abrasion, y la martensita templada y ferrita / perlita ofreciendo menos
resistencia al desgaste [43-44]. Para los aceros hipereutectoides, la presencia y morfologia de las
inclusiones de cementita (carburo de hierro) tienen la influencia dominante. Con el mayor contenido
de carbono, la microestructura recocida es superior a los aceros hipereutectoides endurecidos
(martensiticos) [44]. La causa de esta mejora de la resistencia al desgaste es la inhibicién de la
formacidn de ranuras o surcos de abrasidn debido a la presencia de inclusiones de carburo duro. La
morfologia de las inclusiones de carburo es critica para la resistencia al desgaste abrasivo. La
microestructura mas resistente al desgaste contiene inclusiones de cementita laminar dentro de la
perlitica. Cuando la cementita esta presente como inclusiones esféricas, hay menor resistencia al
desgaste porque las esferas no proporcionan barreras rigidas a la deformacién plastica. Esta
distincién se ilustra en la figura 2.26.

Abrasion profunda

Abrasion suave “\_

IFInclusmnes laminares que bloquean la abrasion
B LB B B B e

Figura 2.26. Influencia de la morfologia de los carburos en el proceso de abrasion

Las inclusiones esféricas de carburo de hierro pueden mejorar la resistencia al desgaste abrasivo de
un acero al aumentar la tension de fluencia del acero segun el efecto Hall-Petch [45]. Si el tamafio
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de los granos es pequefio en comparacion con las inclusiones de carburo, hay una mejora adicional
en la resistencia al desgaste provista por el bloqueo directo de las ranuras de abrasion por
inclusiones duras como se ilustra en la Figura 2.27. Este proceso se conoce como el 'efecto
sobresaliente'. El efecto sobresaliente se vuelve significativo en aproximadamente el 10% del
volumen de fraccién de contenido de perlita [46]. Para abrasivos gruesos, la resistencia al desgaste
aumenta gradualmente con el aumento del contenido de perlita, mientras que la resistencia al
desgaste para granos mas pequenos aumenta bruscamente a una fraccion de volumen del 10%. En
la Figura 2.28 se muestra una representacion esquematica de la resistencia al desgaste versus la
fraccion de volumen de perlita.

Direccién delas
particulas

3 —‘——\_\_\‘ '.____.__,—

carburo

Acero

S =

Figura 2.27. Inhibicion de los surcos de desgaste debido a la presencia grandes carburos
respecto al tamafio de los abrasivos.
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Figura 2.28. Resistencia a la abrasion en funcidn del contenido de perlita en aceros.

La aleacién de aceros con elementos como cromo, manganeso y niquel produce mejoras
considerables en la resistencia al desgaste abrasivo. El acero clasico resistente a |la abrasion es el
acero de manganeso "Hadfield" con una composicion de 12% Mny 1.2% C [42]. El alto contenido de
manganeso permite que se forme un acero austenitico virtualmente puro con un poco de
martensita [43]. El acero de “Hadfield” es tenaz y resistente a la abrasidn y, por lo tanto, es
particularmente adecuado para situaciones en las que las rocas impactan sobre la superficie de
desgaste. Otras composiciones resistentes a la abrasién son 0.55 - 0.65% C, 0.8 - 1.5% Cr conocidas
como 'acero al cromo al 1%'y 'NiHard' que es 0.5% Si, 3-4% C, 2-4% Niy 1 - 2% Cr [44]. Cuando el
contenido de carbono de una aleacién es alto y se forman carburos durante el tratamiento térmico,
las inclusiones de carburo proporcionan una resistencia adicional al desgaste por abrasién mediante
el mismo mecanismo que la perlita. Los elementos de aleacidn utiles para este propdsito son el
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cromo y el molibdeno, ya que los carburos obtenidos son extremadamente duros. La dureza del
carburo de cromo es aproximadamente 1300 [VHN] y la del carburo de molibdeno es
aproximadamente 1500 [VHN]. Por otro lado, los elementos que forman carburos relativamente
blandos, p. Ej. Se deben evitar el niquel y el manganeso, ya que pueden acentuar el desgaste
abrasivo [2]. Un acero que contiene carburos puede poseer hasta cuatro veces la resistencia al
desgaste abrasivo del acero libre de carburos correspondiente [2]. El pico de resistencia a la abrasion
se produce en aproximadamente el 30% del volumen de carburo y, mds alld de este nivel, la
fragilidad parece causar la reduccidn de la resistencia al desgaste.

2.5.11 Expresion general para el desgaste por abrasion de metales ductiles

Lo esencial para entender el mecanismo de desgaste abrasivo es la estimacidon del volumen
desgastado. Por ejemplo, si analizamos un modelo simplificado en el que en contacto con el abrasivo
tiene una forma coénica con un angulo 6, y el nivel de penetracidn de la aspereza o particula abrasiva
es d, como se muestra en la figura 2.29, el volumen desgastado a través de una distancia L puede
ser estimado como:

Figura 2.29. Modelos simplificado de desgaste abrasivo.

Luego, como la presién normal de contacto bajo deformacién plastica puede asumirse igual al valor
de dureza, el drea real de contacto (Ar) puede ser expresada ademas como se muestra en la
ecuacion 2.3:

A, = %n(d tan 6)? ZS (2.3)

Siendo P = carga normal a la superficie de contacto [N], H = dureza del material [N/cm?]

Reemplazando en la ecuacion 2.4, el volumen:

2 PL
T tan6 H

Vap =d?tanf L = (2.4)
El volumen Vab representa el maximo volumen posible que serd extraido por una aspereza o
particula dura, considerando el mecanismo de desgaste por corte; para los otros mecanismos el
volumen desgastado sera menor o incluso nulo en el caso que no haya material desprendido
durante el arado (ploughing mode). Con el fin de poder relacionar estas consideraciones, el volumen
desgastado por abrasién puede expresarse como se muestra en la ecuacién 2.5:
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PL
Vis =Ko —

H (2.5)
En el desgaste abrasivo de metales, el coeficiente de desgaste Kab varia entre 104 y 101, en funcién
de las condiciones de contacto y los pardametros del material. Si comparamos el coeficiente Kab con
el coeficiente de desgaste adhesivo (Kad), veremos que Kab >> Kad.

2.5.12. Grado de desgaste abrasivo

En todos los modos de desgaste abrasivo, se forman surcos, particulas de desgaste y un flujo de
material plastico que crea elevaciones a ambos lados del canal. Si se introduce el volumen de surco
AVg observado por debajo del nivel inicial y el volumen de cresta AVr observado por encima del
nivel inicial en ambos lados de la ranura, (AVg-AVr) da como resultado el volumen desgastado en la
ranura en una sola pasada de deslizamiento. Con estas descripciones, el concepto de grado de
desgaste B de un surco se introduce, como se muestra en la figura 2.30 y se da como sigue:

Luego, se define a “p” como:
AV, — AV,
N

Si “p” tiende a 1, se estaria en presencia de
corte puro, mientras que si “P” tiende a 0,
estariamos hablando de ploughing puro.
Finalmente. si definimos a K en funcion de
“p”. obtenemos:

AV, xH
P

Kab:ﬁ

Figura 2.30. Volumen generado por el surco.

En la figura 2.31, se ilustra el perfil transversal de un surco, generado a partir de alguno los tres
modos distintos de desgaste mencionados anteriormente (cutting mode, ploughing mode, wedge
foming mode):
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Figura 2.31. Seccion de un surco a) ploughing mode (arado); b) wedge forming mode c)
cutting mode.

2.5.13. Interacciones micromecanicas

Los mecanismos tribolégicos micromecanicos describen los fendmenos de friccién y desgaste al
considerar el esfuerzo y la tension en el nivel de las asperezas, la generacidn y propagacion de
grietas, la liberacion de material y la formacion de particulas individuales. En tipicos contactos de
ingenieria, estos fendmenos tienen un nivel de tamafio de aproximadamente 1 um o menos, hasta
el nivel de nanédmetros.

En un contacto tribolégico, una superficie se mueve sobre otra, por lo general mediante un tipo de
movimiento de deslizamiento, rolado, corte o impacto. Las interacciones entre las superficies y los
cambios de material resultantes regiran la friccién y el comportamiento de desgaste. La friccion se
puede generar por adherencia entre las dos superficies, por arado, o por deformacién por aspereza,
como se muestra en la Figura 2.32. En una situaciéon de contacto rodante, la friccion es inducida por
la histéresis del componente rodante deformado eldsticamente repetidamente [47].

a) Adhesion b) Rayado c) Deformacion
de crestas

Figura 2.32. Esquema de los tres componentes del deslizamiento.

La elasticidad, la dureza y la resistencia a la fractura del material influyen en la friccién y el desgaste,
tanto a macroescala como a microescala. En una macroescala, la superficie rugosa de un material
elastico se deforma con la carga aplicada vy, por lo tanto, la carga se extiende mdas ampliamente
sobre las dos superficies, lo que da como resultado una presién superficial mds baja, como se
muestra en la Figura 2.33 (a) y b). Cuando se retira la carga, la superficie vuelve a su forma original.
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Figura 2.33. Esquema de deformacion y presion de contacto para una esfera rugosa en
un plano rugoso en el caso en que ambos son (a) rigidos y (b) eldsticos. La deformacion
del sustrato cuando una esfera dura se desliza sobre (c) un sustrato duro y (d) un
sustrato suave.

En sistemas de deslizamiento o radura, la dureza del material indica su capacidad para transportar
una carga. Cuando una superficie con forma de semi-esfera se desliza sobre una superficie plana y
suave, pueden tener lugar la indentacién y el arado, con alta fricciéon y desgaste. Cuando se emplea
un material mas duro, la accién de arado disminuye, hay menos friccion y desgaste, como se muestra
en las Figuras 2.33 (c) y (d). Anteriormente se sugirié que la relacion E: H deberia usarse como un
parametro para estimar la tasa de desgaste relativa de los materiales, y en varios casos esto se
correlaciona bien con los resultados de las pruebas de desgaste experimentales [48].

En base a trabajos de varios autores [49, 50] en una situacién de desgaste abrasivo, el desgaste es
inversamente proporcional al mdédulo eldstico. Sin embargo, esto puede ser cierto solo para
superficies con fallas o grietas preexistentes porque, en general, los materiales tenaces y elasticos
(por ejemplo, con baja E) son capaces de resistir la abrasion de manera muy efectiva. Si hay fisuras
presentes, entonces una superficie mas rigida (es decir, con alto E) puede resistir las fuerzas de
apertura de fisuras, y esta es la razén por la que los modelos de mecanica de fractura fragil
establecen valores altos de E para producir superficies "mds tenaces". Sin embargo, la evidencia
sugiere que un recubrimiento con un valor de E mas bajo serd mas resistente al desgaste que uno
de similar dureza, pero con un mas alto E [51, 52]. Los recubrimientos con una mayor relacion H / E
tienen una deformacion eldstica mas larga hasta la falla y, por lo tanto, son mas capaces de
deformarse (sin plastificarse) a medida que el sustrato se deforma.

Cuando una superficie se desliza contra otra, las geometrias de las dos superficies interactian e
influyen en las presiones y las tensiones generadas en los dos sdlidos cerca de sus superficies. Los
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mecanismos relacionados con la friccion y el desgaste han sido ampliamente estudiados por
Holmberg y Matthews [53].
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Figura 2.34. Los tres modos de reordenamiento de la energia en un contacto deslizante
son la deformacidn elastica, la deformacidn plastica y la fractura por fragilidad.

Godet [54] presentd un enfoque de velocidad de reordenamiento en el que sefialé que el
comportamiento eldstico, plastico, de fractura y de rodadura de contacto son importantes para la
friccion y el desgaste. Los mecanismos bdsicos de desgaste pueden describirse estudiando los
efectos de respuesta del material en una situacion simplificada cuando una esfera se desliza sobre
una superficie plana, como en la Figura 2.34. En la etapa 1, el punto A en la superficie superior esta
en contacto con el punto B en la superficie plana inferior. Cuando la superficie superior se desplaza
a la etapa 2 a cierta distancia hacia la derecha, el punto B seguird el punto A debido a la adhesién o
enclavamiento entre las superficies. Este movimiento del punto B esta permitido por la respuesta
del material en la superficie inferior.

Esta respuesta del material se puede dividir en tres componentes: deformacion eldstica,
deformacién plastica y fractura fragil. En el caso eldstico, B seguira a A; y cuando se libera el
contacto, B regresard eldsticamente a su posicidn original. El trabajo en este proceso, la carga x
distancia movida, ha sido transformada en calor. El parametro principal que indica la respuesta del
material es el médulo de elasticidad de Young, (también llamado mddulo elastico, E).

En la situacion de comportamiento plastico, el punto B seguird el punto A de la misma manera, pero
después de la liberacién del contacto, la deformacién de la superficie plana no volvera a su forma
original, sino que seguira deformada. El trabajo del proceso de deslizamiento se ha transformado
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en calor y en la modificacién permanente del material. En este caso, un pardmetro clave que indica
la respuesta del material es la resistencia al corte, t.

En tercer lugar, en la situacion de comportamiento de fractura fragil, el punto B se mueve
nuevamente con el punto Ay ahora el movimiento se logra al formar la fisuracion del material en el
lado izquierdo del contacto. El contacto mévil ha creado una fisura en la superficie. El trabajo del
proceso ahora ha sido transformado en calor y superficie de energia necesaria para la formacién de
nuevas superficies en la grieta. El pardmetro que indica la respuesta del material es la tenacidad a
la fractura o, mas especificamente, la intensidad de tensién critica para grietas microestructural
mente cortas, Klc. La tenacidad a la fractura se puede expresar mas convenientemente en forma de
velocidad de liberacidn de energia de tensién critica, Gc.

Hasta ahora, se ha asumido que ambos materiales son homogéneos y sin defectos. Ahora
asumiendo que el material plano no estd libre de defectos, pero tiene grietas perpendiculares a la
superficie, creadas, por ejemplo, por situaciones de deslizamiento previas. La figura 2.35 muestra
como se modifica la superficie del estado elastico y vuelve después de cada contacto a su forma
original. Sin embargo, después de un cierto nimero de contactos repetidos, se crearan grietas por
fatiga en la superficie que resultardn en el desprendimiento del material. Una carga que sea lo
suficientemente grande como para causar una deformacion pldstica en los primeros ciclos de la

carga puede cambiar a una deformacién puramente eldstica en las tltimas etapas debido a un efecto

de material de interferencias de crestas de la superficie [55].
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Figura 2.35. Liberacidon de material y mecanismos de formacidén de particulas en los
modos de reordenamiento de energia elastica, plastica y fragil.

Deslizamiento Rodadura

Figura 2.36. Reordenamiento de la energia para (a) deslizamiento y (b) rodadura, con
superficies curvas o rugosas.

En la situacion completamente plastica, el contacto dard como resultado una modificacién de la
superficie; y cuando esto se repita, la modificacion continuarg, y finalmente este proceso también
producird el desprendimiento de material desde la superficie.
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En la situacidn de fractura fragil, los contactos repetidos resultardn en mds nuevas grietas. Se puede
ver que, en los tres casos, se desprendera material de la superficie y se formaran particulas de
desgaste, “debris”.

Hasta ahora, la discusidon se ha limitado a una esfera que se desliza sobre una superficie lisa. La
situacion es basicamente la misma, incluso si la superficie inferior no se considera plana debido a la
rugosidad, curvatura o rayado de la superficie, como se muestra en la Figura 2.36. En el caso de
rodadura, la situacién sera similar, pero ahora la fuerza de friccidn tangencial serda mucho menory
el campo de tensidn en la superficie tendrd una forma diferente.

La conclusion de esta discusion es que el médulo de elasticidad de Young, la resistencia al corte y la
resistencia a la fractura son pardmetros importantes de los materiales que influyen en la fricciéon de
contacto y en el comportamiento al desgaste. Para controlar la tasa de desgaste y friccidon, es
necesario conocer los valores de estos parametros en el recubrimiento, en las asperezas y en la
mayor parte del sustrato, como se ilustra en la Figura 2.37.
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Figura 2.37. Los parametros basicos de respuesta del material al reordenamiento
energético son el médulo de elasticidad (E) de Young, la resistencia al corte (t) y la
resistencia a la fractura (indicada por Kic or Gc) en el recubrimiento (c), en las asperezas
(a) y en el volumen del sustrato (b).

2.5.15. La influencia de la tenacidad a la fractura en el comportamiento del material

La influencia de la elasticidad sobre el desgaste ha sido reconocida en varios articulos. El efecto de
plasticidad también ha sido ampliamente estudiado [56-59]. La dureza, H, es una medida de la
presion de contacto necesaria para causar el rendimiento y el flujo de material en una superficie, es
decir, la deformacion plastica.

El pardmetro comunmente utilizado que indica la respuesta de los materiales fragiles es la tenacidad
a la fractura o, mas especificamente, factor critico de intensidad de tensiones, factor Klc. La
tenacidad a la fractura se puede expresar mds convenientemente en forma de velocidad de
liberacidn de energia de tensidn critica, Gc. Esta es una medida de la tenacidad a la fractura de un
material y, como tal, es una propiedad material como el mddulo de Young y la tension de fluencia
(Anderson et al., 1985). Gc se puede expresar como se muestra en la ecuacion 2.5y 2.6:
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. Para tensiones en el estado plano 2.5)
G, =K!/E

C

G, =K’ [_]—v_]__.' E 2.6)

donde Kc es el factor de intensidad de tensidn critica, E el médulo de elasticidad de Young y v la
relacién de Poisson.

Los modelos y métodos de medicion desarrollados en mecdnica de fractura, como las técnicas de
mecanica de fractura eldstica lineal (LEFM) para expresar la resistencia a la fractura de un material,
son aplicables en la mayoria de los casos para grietas grandes de mas de 1 mm, o con modificaciones
especiales para grietas cortas en el rango de 100 um a 1 mm.

Las grietas de menos de 100 um se consideran grietas microestructuralmente cortas porque sus
dimensiones son del orden del tamafio de grano en los metales. En estas escalas, el material ya no
se comporta como un continuo homogéneo porque el crecimiento de la grieta estd fuertemente
influenciado por las caracteristicas microestructurales. En esta regidn, el crecimiento de las grietas
se ve influenciado por el tamafio y los limites de los granos, el espacio de las inclusiones, el espaciado
de los precipitados, las microasperidades, macro-asperidades, etc. El crecimiento de las grietas es a
menudo muy esporadico, de modo que puede crecer rapidamente en ciertos intervalos y luego ir
seguido de una detencién de grietas cuando se encuentra con barreras como los limites de los
granos y las particulas como segunda fase [60-62]. Las grietas microestructuralmente cortas en una
muestra simple pueden no afectar su limite de fatiga. Miller y de los Rios [63] han estudiado
bastamente los aspectos mecanicos de la fractura en las grietas cortas y su comportamiento.

Las tres regiones de crecimiento de grietas se ilustran en un diagrama con logaritmo de la tensiodn,
log Ao, en funcidn de las longitudes de la fisura, log (log a), como lo sugirieron Kitagawa y Takahashi
[64] y se muestra en la Figura 2.38.

44



Capitulo 2 — Resena Bibliografica

™, Constante AKth = QAcv/'na
'\-.H-H--.’r -
h"H
.H-H--
S | Limite constante de ey Régimen EPFM
0 fatiga, Ace H‘-__
S S
\g Fisuras H‘-.__
@ metallrgicamente H-.M_
E) cortas 2
o = - i Age =Y
go &
@© Fisuras fisicamente cortas
o = =
& | = Comportamiento Régimen
- no-continuo Comportamiento continuo LEFM
-I—{ Régimen de fisuras cortas }—I-
Tamafio de grano Crestas superficiales
a, a8,

Log longitud de fisura, Log a

Figura 2.38. La curva Kitagawa-Takahashi, que ilustra las regiones para diferentes
mecanismos de propagacion de grietas.[61]

En contraste en la propagacién por fatiga de fisuras largas, no existe una definicion adecuada del
mecanismo de crecimiento, los campos de tensidn / tension en la punta de la grieta, o la interaccion
con caracteristicas microestructurales para la propagacion de grietas corta por fatiga, que es el caso
mas probable en recubrimientos cerdmicos o metalicos delgados. [64]

Las diferentes caracteristicas que pueden influir en cémo se inician las grietas cortas y luego crecen
en componentes metalicos son: los parametros del material, las caracteristicas geométricas y el
estado de tensidn, tanto aplicado como residual.

2.5.17. Desprendimiento de material e interacciones: debris y capas superficiales

El proceso de desgaste y friccion produce cambios tanto geométricos como estructurales en las
superficies de los cuerpos en contacto. Estos cambios influiran en las futuras condiciones de
contacto y la fricciéon y el desgaste generado en el mismo contacto. Los cambios van desde
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nanoescala a macroescala. En la nanoescala, las moléculas de la superficie externa se liberan y
reaccionan quimicamente con las moléculas adyacentes; en la microescala, las grietas se inician y
luego se desprenden en forma de debris; y en la macroescala, los productos de desgaste se
aglomeran y las capas superficiales se forman y deforman.

2.5.18. Fisuras superficiales y subsuperficiales
El inicio de grietas en la superficie o en el material es el punto de inicio de un proceso que puede
resultar en desprendimiento de material, generacidn de debris y formacion de capas de mezcla.

En la mayoria de las situaciones de desgaste, ademas de la dureza, la capacidad de recuperarse
elasticamente de la deformacidén y la tenacidad a la fractura del material son parametros muy
importantes [65, 66]. Se presenta el enfoque de la mecdnica de fractura moderna para la iniciacion
y generacion de fisuras [62]. Para el caso de una superficie recubierta muy delgada y cargada, no
existe ninguna teoria general o modelo para la iniciacién o generacién de grietas.

Sobre la base de observaciones experimentales a macroescala en pruebas de contacto de rodadura
con materiales de acero para rodamientos, Nélias et al. [67] informan que las grietas se inician a
partir de inclusiones subsuperficiales o microfisuras superficiales. Afirman que la iniciacién y
propagacion de grietas iniciadas por inclusidn es el principal modo de grietas originadas por debajo
de la superficie en rodamientos. Debajo de la superficie cargada hay una concentracion de tension
generada alrededor de inhomogeneidades como inclusiones y carburos primarios. Esto se debe al
desajuste elasto-plastico entre estas inhomogeneidades y la matriz martensitica. Una vez que se
alcanza la tensidn de rendimiento, se induce una tensidn pldstica en un pequefio volumen que rodea
lainclusidn. Bajo la accion repetida, las dislocaciones se moveran de un lado a otro y se acumularan.
Este proceso conduce a cambios localizados en la microestructura del acero y una grieta se nuclea
en este dominio una vez que se alcanza una densidad critica.

Las microfisuras superficiales se generan tipicamente en las discontinuidades de la topografia
superficial, tales como en las marcas de esmerilado o en rugosidad superficial de gran longitud de
onda [67]. El proceso de inicio de microfisuras superficiales y la formacidon de micropollas a lo largo
de las marcas de molienda se muestra esquematicamente en la Figura 2.39 (a). Las microfisuras
también pueden propagarse paralelas a la superficie a unos pocos micrdmetros de profundidad a lo
largo de la direccidn de mecanizado, lo que lleva a la formacidn de micropollas, como se muestra en
la Figura 2.39 (b). Estos procesos se han observado principalmente en la laminacién pura. El
deslizamiento puede jugar un papel importante, ya que produce microfisuras transversales en un
angulode 30° a 40 ° con respecto a la direccidn de friccidn. Las grietas se encuentran principalmente
en la parte superior de los picos de rugosidad grandes, como se muestra en la Figura 2.39 (c). Hay
indicios de que el coeficiente de friccidn local en la parte superior de las asperezas puede ser lo
suficientemente grande como para iniciar microfisuras transversales. Dichas microfisuras estan en
el origen de micropollas, generalmente mds anchas y profundas que las observadas en condiciones
de rodadura pura. Dependiendo de la combinacién de movimiento de carga, direccion de friccion y
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orientacién de la fisura, un lubricante puede ayudar a propagar las grietas de la superficie por
efectos de presidn hidraulica.

Estudios recientes sobre el factor de intensidad de la tensién en la punta de una grieta de ruptura
de la superficie en una superficie en capas indican que las tensiones de compresion tienden a
prevenir la propagacion de la grieta [68].

Los patrones de fisuras de los recubrimientos ceramicos durante la indentacion se han analizado y
correlacionado con el espesor y la carga del recubrimiento, y las cargas normales criticas se han
estimado considerando la deformacion del sustrato [69]. Existe una fuerte influencia tanto en la
carga de fractura como en el patrén de fractura por el desajuste de las propiedades eldsticas entre
la capa y el sustrato [70]. Las variaciones en las propiedades del recubrimiento y el espesor del
recubrimiento pueden cambiar las cargas de fractura hasta en un factor de diez.

En recubrimientos ceramicos, el espesor y el tamafio del grano son pardmetros importantes para la
propagacion de grietas. En las pruebas de indentacién de recubrimientos de Al203 de 1 a 10 um de
espesor en sustratos de carburo cementado, Yuan y Hayashi [71] encontraron que la carga critica
para la generacién de grietas radiales disminuye al aumentar el espesor de recubrimiento, y que el
tamafio de grano de los recubrimientos disminuye con el espesor. Una microestructura de grano
mas grueso generalmente muestra una fuerza de cohesidn mas baja en comparacidn con una
microestructura de grano fino. Por lo tanto, la resistencia a la fractura del recubrimiento aumenta
al disminuir el tamafio y el espesor del grano.

Voevodin y Zabinski [72] han producido recubrimientos compuestos de carbono amorfo (a-C)
nanocristalino-amorfo con una combinacién de alta dureza y resistencia a la fractura. En su disefio
de revestimiento, los nanocristales de 10 a 50 nm de tamafio se encapsularon en una fase amorfa,
los nanocristales se separaron entre si por 5 nm. Esto permitié la generacion de dislocaciones y
“microcracks” de limites de grano y “nanocracks”, que terminaron en la matriz amorfa circundante.
Este disefio de superficie logré un autoajuste en la deformacién compuesta del eldstico duro al
plastico a cargas que excedian el limite elastico, en oposicidn a la deformacidn del elastico duro a la
fractura fragil.
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Figura 2.39. Etapas esquematicas de (a) formacion de micro huecos a lo largo de las
marcas de esmerilado (corte transversal), (b) formacion de micro huecos por debajo de
la rugosidad longitudinal (corte transversal), (c) microfisura y formacion de micro hueco

(corte longitudinal), y (d) Superficie iniciada con formacion de saltos profundos (corte
longitudinal).[67]

2.5.19. Efectos de los carburos ultraduros de Nb y Cr en la resistencia al desgaste
abrasivo

Recientes trabajos de S. Chatterjee and T.K. Pal sobre el efecto de los carburos de Nb en una aleacion
C—Cr—Nb—Mo-Fe observaron que en condiciones de baja abrasion el aumento de la fraccion de
volumen de los carburos mejora la resistencia a la abrasion. Este hecho también ha sido reportado
por otros autores [73,74]. Sin embargo, la relacion de desgaste frente a la fraccidon de volumen de
la grafica de carburo (Fig. 2.40) indica que la resistencia a la abrasién puede no mejorar mds aulin con
una fracciéon de carburos mas alta. Este resultado probablemente indica que la mejora en la
resistencia a la abrasién con el aumento en la fraccidn de volumen de los carburos mas alla de un
cierto limite estd asociada con el desprendimiento y la fractura de los carburos. Como la matriz se
desgasta preferentemente durante el proceso de abrasidn, la funcidn de la matriz es principalmente
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proporcionar soporte mecanico, una matriz dura pero no quebradiza, que proporciona la mejor
resistencia a la abrasidn bajo abrasién de baja tensién [75].
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Figura 2.40. Efecto de la fraccion de carburos sobre la resistencia al desgaste
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3. Desarrollo Experimental

Se describe el procedimiento experimental, junto
con los materiales, técnicas experimentales y
equipos utilizados.

\ Gases de

Soldaduras

Parametros de

. Proteccién }<%
Sin gas

20 %Co, Ar

Altos

Analisis soldadura
Quimicos Bajos
Tratamientos termicos a
500, 600, 700, 800 y 900 °C
Microscopia optica ‘

— Microscopia electronica de ‘
Caracterizacion barrido y transmision
Microestructural i »

Drifaccidon de rayos x ‘
Confocal ‘
Desgaste Abrasivo ASTM G-65
Ensayos Desgaste abrasivo de alta presion ASTM G-132
Microdureza Vickers
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3.1 Introduccion

El objetivo de la tesis fue el estudio en forma sistematizada de cupones soldados para recargues de
aleaciones base Fe nanoestructuradas por medio de soldadura semiautomatica con y sin proteccion
gaseosa (FCAW y FCAW-S). Para ello se soldaron 4 cupones de 1 y 2 capas, con una aleacién base
Fe-(Cr,Nb)-(B,C) y 4 cupones con una aleacion base Fe(Cr, Nb, W,Mo) —(B,C). En ambas probetas se
soldd con alto y bajo aporte térmico.

Para poder definir los pardmetros éptimos para la implementacidon de los recargue mencionados
anteriormente, se evaluaron 8 cupones soldados tipo “bead on plate” variando el aporte térmico
en un rango de 0,5 a 3,5 kJ/mm por medio de |a variacion de la velocidad de soldadura.

Para realizar el efecto de revenido entre pasadas y el comportamiento de las fases a altas
temperaturas se realizaron tratamientos térmicos post-soldadura.

La metodoldgica implementada consistid en preparar y soldar las aleaciones, realizar analisis de
composicion quimica, caracterizaciéon microestructural por difraccidn de rayos X microscopia dptica
y electrénica de barrido (SEM), medicién de micro dureza Vickers y determinacién de propiedades
triboldgica de los depésitos.

Por otro lado, se realizaron estudios adicionales para ahondar con mayor profundidad la
problematica en estudio:

-Estudio de dilucién

- Determinacién de composicion quimica local

- Microscopia de barrido utilizando electrones secundarios y electrodifundidos
-Cuantificacion de fases y carburos.

-Microscopia de transmision (TEM).

-Ensayos de desgaste abrasivo de tres cuerpos ASTM de G-65.

-Ensayos de desgate de alta presion de dos cuerpos ASTM G-132.

- Analisis SEM de superficie desgastadas.

- Microscopia Confocal.
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3.2. Soldadura

3.2.1. Consumibles y equipos de soldadura

Las soldaduras de las probetas tipo “bead on plate” y los cupones de 1y 2 capas fueron realizadas
con alambres tubulares de ultima generacion de 1,6 mm de didmetro bajo Ar-20% CO; y sin
proteccidn gaseosa. El porcentaje de elementos de aleacién y la dureza del depésito informada por
el fabricante para ambas aleaciones, se muestra en la Tabla 3.1.

Tabla 3.1. Composicion quimica y dureza dada por el fabricante,% en peso [1,2]

Aleacion C Si Mn Cr Mo W Nb B Fe | HRc
Fe(Cr, Nb, W,Mo) —=(B,C) | <5% | <2% | <5% | <20% | <10% | <10% | <10% | <5% | Bal | 71
Fe(Cr, Nb) —(B,C) 2% | <2% | <2% | <18% | ---- — | <6% | <6% Bal | 69

Los depdsitos soldados fueron realizados con una soldadora semiautomatica de mostrada en la
figura 3.1, teniendo como guia las recomendaciones sugeridas por el fabricante [1-2] La misma
cuenta con un display digital donde se muestra los valores de corriente y tensidén media eficaz. El
circuito de soldadura se conecté en polaridad directa.

Figura 3.1. Equipo de soldadura Semiautomatico.
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Para evitar las distorsiones debido a las dilataciones y contracciones térmicas en el sustrato de baja
aleacidn se dispuso de una base compuesta por dos IPN enfrentados sobre el cual se fijo la chapa
base con el objeto de rigidizar el sistema antes de la soldadura de los depésitos, ver figura 3.2.

Figura 3.2. Sistema de fijacion de las chapas a soldar.

Para realizar las soldaduras se utilizd un sistema mecanizado para el movimiento de la torcha,
empleando un banco robotizado tipo CNC con hardware dedicado donde se controlé la velocidad y
camino o trayectoria mediante el software Mach3 [3] utilizando programacidn G. En la figura 3.3 se
muestran foto y plano del banco robotizado. Para evitar atascamientos del alambre debido ala gran
ductilidad del alambre se redujo a 2,5 metros el largo de la manguera de la torcha.

Figura 3.3 Sistema de guiado de torcha.

3.2.2. Determinacion del calor aportado
A fin de evaluar el aporte térmico en un rango amplio de valores, se fijé la potencia eléctrica
constante (tension — corriente) en dos niveles: de baja y alta energia (Low-High, en la nomenclatura)
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y se modificd la velocidad de soldadura. El calor aportado se determind en base a la siguiente

formula ecuacién 3.1 [4]:

IsxVgy
Vs

Q:

(3.1)

Siendo:

Q= Aporte térmico [kJ/mm]

Is= intensidad de soldadura [A]

V.= Voltaje de arco [V]

V:.= Velocidad de Soldadura [mm/s]

La medicidn de tensidn y corriente se realizaron con una pinza amperométrica. Para verificar la
forma de la tension promedio se utilizé un osciloscopio.

3.2.3 Composicion quimica

Para la determinacién de la composicidn quimica de los depdsitos de ambas aleaciones, se soldaron
dos cupones. La secuencia fue de 3 capas con 4, 3y 2 cordones cada una, en posicidn plana [5]. Los
parametros de soldadura utilizados fueron de 300 A, 35 V y 5 mm/s de velocidad de avance. En la
figura 3.4a se muestra un esquema del mismo y en la figura 3.4b la superficie rectificada donde se
realiza la medicidn.

Superficie rectificada

Metal base

Figura 3.4. a) Cupos de aporte puro. b) Superficie a ensayar

El andlisis se realiz6 empleando espectrometria de energia de emisidn por chispas (ES). El equipo
genera un chispeo o descarga que va removiendo las capas de material superficial de la muestra,
figura 3.5. El 4&tomo removido atraviesa el plasma por difusién. Se emiten pulsaciones de fotones,
los cuales tienen longitudes de onda caracteristicas que son leidas en el espectrometro y
posteriormente se cuantifican [6]. En consecuencia, para llevar a cabo el andlisis se prepararon
muestras rectificadas con una ventana de analisis de tamafio superior al 20mm x 20mm.
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Figura 3.5. Equipo Baird Spectrovc 2000

Debido a la dificultad para la medicidon del boro en concentraciones del 4% se utilizd un
espectrometro de emisién por plasma.

3.2.4 Cupones “bead on plate”

Para el estudio del efecto del calor aportado (CA) sobre las caracteristicas de los depdsitos
obtenidos, se soldaron 16 cupones en posicion plana, tipo “bead on plate”, sobre chapas base de
150x75x12,5 mm de acero al carbono SAE 1020, como se muestra en el esquema de la Figura 3.6.

A\ —> Cordon soldado

Figura 3.6. Cupdn “bead on plate”

Los parametros de soldadura empleados se pueden ver en la tabla 3.2, asi como la identificacion
empleaday el calor aportado en cada caso. La variacidn de aporte térmico estuvo en un rango entre
3,5 a 0,5 kl/mm. La longitud libre del alambre fue de 18 mm los cupones soldados con proteccidn
gaseosa y 25 mm para los cupones soldados sin proteccidon, identificado con la letra O. El gas
utilizado fue una mezcla de Ar-20% CO,., identificandose con la letra G. Las distintas probetas se
agruparon en dos series denominadas con las letras L (low=bajo) y H (high=alto), asociadas a la
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potencia eléctrica empleada; el nimero agregado a la letra corresponde a la velocidad de soldadura
utilizada en mm/s.

Tabla 3.2 Parametros de soldadura. Cupones “bead on plate”.

L, . Calor
e Tension/Corriente
Identificacién [V/A] Gas aportado
[kJ/mm]

HG3 35/300 Ar-20 CO, 3,5
HG5 35/300 Ar-20 CO, 2.1
HG7 35/300 Ar-20 CO, 1.5

HG10 35/300 Ar-20 CO, 1
LG3 25/200 Ar-20 CO, 1.7

LG5 25/200 Ar-20 CO, 1
LG7 25/200 Ar-20 CO, 0.7
Fe-(Cr,Nb)-(C-B) LG10 25/200 Ar-20 CO; 0.5
HO3 35/300 - 3,5
HO5 35/300 - 2.1
HO7 35/300 - 1.5

HO10 35/300 - 1
LO3 25/200 - 1.7

LO5 25/200 - 1
LO7 25/200 - 0.7
LO10 25/200 - 0.5
HG3 35/300 Ar-20 CO, 3,5
HG5 35/300 Ar-20 CO, 2.1
HG7 35/300 Ar-20 CO, 1.5

HG10 35/300 Ar-20 CO, 1
LG3 25/200 Ar-20 CO, 1.7

LG5 25/200 Ar-20 CO; 1
LG7 25/200 Ar-20 CO; 0.7
Fe(Cr,Mo,W,Nb)- (C- LG10 25/200 Ar-20 CO, 0.5
B) HO3 35/300 - 3,5
HO5 35/300 - 2.1
HO7 35/300 - 1.5

HO10 35/300 - 1
LO3 25/200 - 1.7

LO5 25/200 - 1
LO7 25/200 - 0.7
LO10 25/200 - 0.5

De acuerdo con los pardmetros de soldadura elegidos, dos pares de probetas fueron soldados con
distintas potencia y velocidad de soldadura, pero con similar o igual calor aportado. Son las probetas
H7 y L3 con 1,5y 1,7 kJ/mm de calor aportado, respectivamente y, por otro lado, H10 y L5 ambas
con 1,0 kI/mm.
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3.2.5 Cupones de 1y 2 capas

Se soldaron 8 cupones de 1y 2 capas, para ambas aleaciones sobre un sustrato de baja aleacion
(SAE 1020) de 75 x 19 x 350 mm en posicidn plana. La secuencia de soldadura fue de 4 y 3 cordones
para la primer y segunda capa respectivamente, como se indica en la figura 3.7.

Figura 3.7. Cupdn con recargues multipasadas de uno y dos capas.

Se posiciono la torcha en posicion de arrastre (pull). La temperatura entre pasadas fue de unos
150°C. Esta fue corroborada mediante la utilizacidon de un l3piz térmico. Con el fin de evitar las
distorsiones y/o tensiones transversales y longitudinales las chapas se fijaron con soldadura sobre
una base de perfiles doble T.

La identificacién de las probetas se indica en |a tabla 3.3 siguiente:

Tabla 3.3. Parametros de soldadura de recargues

L, . Calor
. . Tension/Corriente

Aleacién rametros Identificacion [V/A] Gas aportado
[kJ/mm]

Fe-(Cr,Nb)-(C-B) LG1 35/300 Ar-20 CO, 3,5

LO1 35/300 - 3,5

L(low) LG2 35/300 Ar-20 CO; 3,5

LO2 35/300 - 3,5

Fe(Cr,Mo,W,Nb)- (C-B) HG1 35/300 Ar-20 CO;, 3,5

H(high) HO1 35/300 - 3,5

HG2 35/300 Ar-20 CO, 3,5

HO2 35/300 - 3,5

3.3 Tratamientos térmicos.

Del cupdén soldado con dos capas y bajo proteccién gaseosa se extrajeron probetas para
metalografia, dureza y desgate y se les realizaron tratamientos térmicos a 500, 600, 700, 800 y 900°C
durante 1hora. Las muestras se obtuvieron por corte por electroerosion por hilo. Todas las probetas
fueron pulidas con una lija 220 para quitar el éxido superficial.
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3.4 Preparacion macro y microestructural.

3.4.1. Preparacion Metalografica

Se extrajeron muestras de cada cupon “bead on plate” y de los recargues multicapas por medio de
cortes transversales utilizando una cortadora por electroerosién por hilo y cortadora metalografica.
La preparacion metalografica consistid en la inclusion de las muestras en resina fendlica
termoendurecibles, para un mejor manejo de las probetas en el proceso de desbaste y pulido. El
mismo consistid en la utilizacién de lijas al agua con una granulometria creciente con el objeto de
reducir la altura entre valle y crestas de la superficie hasta que la muestra este apta para el pulido
con pasta diamantada de 3, 1y 0.5 um en una pulidora metalografica, con el propdsito de obtener
una superficie especular lista para el revelado de la microestructura mediante reactivo quimico
compuesto por 1gr acido picrico; 1 ml acido clorhidrico y 98 % etanol conocido como Vilella [7-8].
Cada muestra fue atacada durante 12 segundos; limpiadas en agua y con alcohol isopropilico y luego
secadas utilizando una pistola de calor.

3.4.2 Inspeccion visual y analisis dimensional
Se realizd una inspeccion visual a fin de detectar la presencia de defectos macroscépicos
superficiales a los distintos cupones tipo “bead on plate” y recargues de una y dos capas.

A partir de cortes transversales se prepararon muestras metalograficas sobre las que se realizo el
analisis dimensional. Se relevaron las dimensiones del ancho, penetracién y sobre espesor. Todas
las mediciones se realizaron a través de un software de analisis de imagenes [9].

Calculo de dilucion de cordén simple: el porcentaje de dilucién fue calculado a partir de las
relaciones de dreas entre el metal fundido y el metal base, ver figura 3.8.

metal base
%Dilucion=_ B x 100

A+B

Figura 3.8. Calculo de dilucion [4].

Calculo de dilucién en multipasadas: los mecanismos que afectan la dilucién en multicapas son mas
complejos que aquéllos que lo hacen en cordones Unicos. La dilucién de un corddn esta definida por
dos cantidades: el volumen de material que se deposita y el volumen del material que se funde. En
multipasadas, el corddn esta formado por la fusién y mezcla de tres materiales aportados por:

64



Capitulo 3 — Desarrollo experimental

- El consumible de soldadura
- El material base
- El corddn previo

El corddn de una soldadura multipasada de recargue estd formado por 3 areas, segln se presenta
en la figura 3.9. La primera, indicada con K, se refiere a la fraccidn del cordén formado aportado por
el consumible. El segundo, indicado con A, representa la fraccion de area constituida por el material
fundido del cordén previo. Y la tercera fraccion es la constituida por el aporte de material base
fundido. Debido a que la suma de las tres fracciones debe sumar la unidad, la fraccidon del metal
base puede ser expresada en términos de Ky A cémo se indica en las ecuaciones 3.2 y 3.3.

Fracciéon del metal base =1- K- A (3.2)

Como Ky A son fracciones deben satisfacer la siguiente identidad:

K+A=<1 (3.3)
Cordon previo Cordon siguiente
AN R
SR
Sl e
Metal base

Figura 3.9. Esquema representativo de un cordén en multipasadas [10].

Debido a la dificultad obtener mediciones de representativas A y evitar errores de calculo a partir
de un corddn simple se realizé una cuantificacion a partir de fotos macrograficas transversales. Se
trazaron varias dos lineas: una horizontal que determine la linea del metal base fundido y otra del
contorno del metal de mezcla (aporte+base), figura 3.10. Se obtienen entonces las areas fundidas
del metal base y area total y se aplica la ecuacion del grafico 3.8.

Figura 3.10. Calculo de dilucidn en cordones de multipasadas.
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3.4.3 Microscopia electrénica

Se tomaron imagenes electronicas de todas las condiciones soldadas con un microscopio electréonico
de barrido mostrado en la figura 3.11 utilizando detectores para colectar tanto electrones
secundarios (SE) como electro difundidos (EBS).

F

Figura 3.11. Equipo de microscopia electrénica.

La diferencia entre ambos detectores radica en el nivel de energia con que los electrones que son
colectados dependiendo si han sufrido una interaccion elastica o ineldsticas con los electrones de la
muestra. Dicha reaccidn se produce en la superficie de la muestra provocando una dispersion de
elementos electrénicos con diferentes niveles de energia que segun el detector se pueden colectar
electrones de baja energia (choque elastico; SE) o electrones de elevada energia (choque inelastico,
Electrones retrodifundidos EBS), figura 3.12.

: e- secundarios

: e-retrodifundidos

: R-X caracteristicos

: R-X del continuo

: R-X de fluorescencia

: resolucioén en e- retrod.

: resolucién en R-X

Xq. prof. de emisién e- retrod.
R(x): prof. de emision R-X caract.
R: penetracién de e- primarios

NO OB WN =

Figura 3.12. Tipos de haz de electrones excitados y radiacidn utilizados en SEM vy
profundidad de la region debajo de la superficie de la muestra a partir de la cual se
obtiene la informacion [11].
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Con este equipo también se realizaron cuantificaciones cualitativas de composicidn quimica
mediante espectrometria de energia dispersiva (EDS). Estos detectores tienen la capacidad de
detectar la energia de fotones de baja energia producto de choque de los electrones del haz
incidente con la muestra. Si bien la zona de interaccién con la muestra no sobrepasa el micrén
cubico, se utilizd como herramienta para cuantificacion e identificacidon de fases y carboboruros,
figura 3.12.

3.4.4. Microscopia electrénica de transmision (TEM)

Las imagenes se forman con los electrones que atraviesan el material. Un esquema de su
constitucidn interna se puede apreciar en la figura 3.13. El microscopio consiste en una columna en
cuyo extremo superior se halla un cafidn de electrones, seguido de un primer juego de lentes (dichas
lentes son magnéticas ya que se trabaja con electrones y no con luz) que forman el haz de
electrones. El microscopio tiene dos modos de trabajo: el modo imagen y el modo difraccién.
Cuando se trabaja en el modo imagen, se observa a la salida la imagen propiamente dicha del
material, que es la que se forma en el “plano imagen” (1ra imagen) del lente objetivo. Por el
contrario, si se trabaja en modo difraccién laimagen final que se observa en la pantalla fluorescente,
es la del patron de difraccion que se forma en el plano focal del lente objetivo. Los juegos de lentes
subsiguientes proyectan la imagen o el patrén de difraccidn en una pantalla fluorescente.

filamento

@ condensador 1
ﬁ[l condensador 2

muestra

‘ @ objetivo

N .
@ 4’ @ intermedia
N g 2

proyectora

%

Figura 3.13. Esquema de haz de electrones en microscopia electrénica de transmision
[12].

imagen final
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3.4.5. Preparacion de muestras para microscopia de transmision (TEM)

Para poder profundizar en el andlisis microestructural de las distintas fases; carboboruros y
precipitados secundarios se realizd andlisis de microscopia electrénica de transmision (TEM). Las
muestras fueron preparadas en la comision de energia atémica sede Constituyentes en laboratorio
GIS de materiales. La preparacién de muestra tiene por objeto la obtencién de laminas delgadas de
1 decima de espesor (100 um) para posibilitar que el haz transmitido del microscopio pueda
atravesar la muestra. Debido a la a la esbeltez de la muestra la posibilidad de imprimir
deformaciones a la misma es muy elevada por lo que la extraccién de muestras como su preparacion
debe hacerse con extremo cuidado.

A tal fin, el primer paso en este proceso fue el seccionamiento de una muestra de uno pocos mm a
partir de una probeta mds grande utilizando una maquina de corte lento de bajas revoluciones.
Debido a la elevada dureza de estas aleaciones este proceso implicaba demasiado tiempo y elevado
costo debido al consumo del disco diamantado de dicha maquina, por lo que se optd por el uso de
una electroerosionadora por chispa mostrada en la figura 3.14.

Figura 3.14. Maquinas cortadora para probetas

Una vez obtenida la muestra rectangular de 3 mm de espesor se procedié al proceso de desbaste
llevado a cabo en varias etapas con lija al agua hasta la medida final de una décima de espesor.
Debido a la esbeltez de la muestra y su dificultad para su manipulacidn se utilizé un tornillo soporte
en donde la lamina fue pegada con adhesivo vilico cpomo se muestra en la figura 3.15. El avance de
tornillo y posterior desbaste se la [dmina se regulo con el paso del mismo y el control del espesor
fue controlado utilizando un micrémetro.
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A

Figura 3.15. Tornillo porta probeta

Una vez que la ldamina rectangular llega a un espesor de 100 um se procede al corte de la misma
utilizando un sacabocado que le confiere una geometria circular de didmetro 3 mm, como se
muestra en la figura 3.16a, Una vez obtenida la Idamina cilindrica se coloca en un soporte dedicado
mostrado en la figura 3.16b para la obtencién de la curva de polarizacién del material y posterior
ataque electrolitico en la maquina Termopol-5 se Struer mostrada en la figura 3.16.

Figura 3.16. Equipo para pulido electroquimico de laminas delgadas

3.4.6 Extraccion de muestras corte por haz de iones (FEI/SEM)

Con el objetivo de extraer muestra con el minimo de deformacién producidas por el pulido mecéanico
y poder identificar las fases y microconstituyentes con microscopia de transmisidon (TEM), se optd
por utilizar un equipo FEI/SEM. El mismo ademas de contar con las funciones de un microscopio
electrénico convencional esta equipado con un segundo cafién que tiene la funcién de focalizar un
haziones de Ga permitiendo realizar seccionamientos a nano y micro escala. La ventaja fundamental
de este equipo es la posibilidad de elegir la zona a seccionar y adelgazar la muestra in situ en el
mismo microscopio, ver figura 3.17 ay b.
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ordon dePlata

Le
Zona Seccionada poriiones

— 10 pm ——

INTI - CMNB

Figura 3.17. a) Equipo FEIl Helios 650. b) Micrografia electronica de la zona de trabajo

Se prepararon 2 muestras, una en condicién como soldado AW vy la tratada térmicamente a 500°C.
Las mismas se seleccionaron como muestra la figura 3.18 a y b. Posteriormente se procedié a un
recubrimiento en la zona de interés con un depésito de plata para aislar la mismas del bombardeo
ionico y protegiendo la linea de interés, una vez obtenida se es colocada mediante microsoldadura
en la punta del cantiléver del equipo y de ahi hay sobre un porta muestras como se ve la figura. 3.18
b.
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Figura 3.18. Proceso de seccionamiento y desbaste de lamina delgada.

Posteriormente se procedid a adelgazar toda la superficie de la muestra entre 10 y 20 nm,
obteniendo una superficie de exploracién mucho mdas amplia que la zona playa que se obtiene en el
ataque electroquimico explicado en el punto anterior.

3.4.7. Identificacion y cuantificacion de fases

3.4.7.1. Método de difraccion de rayos X

Sobre la superficie de cada cordon se realizé difraccion de rayos X (DRX), ver figura 3.19. El equipo
empleado fue un RIGAKU, con radiacion de Cu K-a., entre 35° y 9592, con una velocidad de barrido
de 12/min. A partir de los espectros obtenidos se analizaron las fases presentes y se determiné el
tamanio de cristallita de la fase a-ferrita, utilizando la férmula de Scherrer [13- 14].

_ 09 2
" D cos6

B

Donde B es el ancho medio de pico [radianes], A es la longitud de onda [A], 0 es el angulo de Bragg
[radianes] y D es el tamafio de cristalita [nm].

Figura 3.19. Esquema de la zona de medicion de DRX.

La metodologia empleada para la cuantificacidn de las fases por XRD fue mediante bases de datos y
factores RIR (Reference Intensity Ratios) [15]. El software utilizado permite hacer estudios
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cuantitativos precisos por métodos de minimos cuadrados no lineales sobre el perfil completo del
diagrama. La ponderacién se consigue con el método RIR normalizado.

Método de la razéon de intensidad relativas - RIR (Reference Intensity Ratio)[15]: Utilizando las
intensidades integradas de los picos mas intensos y tomando como estandar 3 al corindén (Al203),
reordenando la ecuacion 3.4 de intensidad

I
. (hid )t
Apl 7| v X (3.4)

(WY

Se obtiene unarecta de pendiente k. Los valores de k utilizando corindon como fase 3 en una mezcla
50:50 suele estar incluidos en las tarjetas de la base de datos ICDD PDF como: RIRcor.

Tedricamente, pueden ser usados para el calculo directo de las proporciones de a. En la practica,
son imprecisos debido a las variaciones experimentales relacionadas con el tamaiio de las particulas
y las caracteristicas del difractémetro. Se vende polvo de alimina de 1 micrén para ser utilizado
como estandar de laboratorio. En la figura 3.20 se puede observar una carta utilizadas de la base de
datos.
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Figura 3.20. Tarjeta de la base de datos ICDD PDF

Como cada fase es cuantificada independientemente, este método es apropiado para muestras con
fases no identificadas o amorfas.
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Método RIR Normalizado (Chung)[16]: teniendo todas las fases y sus RIRs, entonces la suma de
todas las fracciones en peso de las fases debia ser igual a 1, quedando la fraccidn para cada fase
determinada por la ecuacién 3.5.

- I (hid e i J-
X, = RIR jr:"é’f i & wphases 7 RER Ii'ef (3.5)
Aiae | 255 Couayy | RIR L gy ;)

j=1

il

3.4.7.2. Cuantificacién de fases - “Image J”

La cuantificaron fases y carburos en ambas aleaciones se llevd a cabo a partir de micrografias
electrénicas tomadas a cada condicién soldada utilizando un software abierto de procesamiento de
imagenes “image j”, figura 3.21. Se procedio a realizar una reprocesamiento de imagenes matizado
y realzando la frecuencia de banda de colores y filtrando trazados superficiales para la de
convolucién de imagenes como se muestra en la figura 3.21b.

=
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- % 5 B m = =
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t L« | FiL, -
A XN SN AN o, A .

Figura 3.21. a) Imagen original b) Contraste de blanco y oscuros c) software imagen j

Se calibré la escala del software, dibujando una linea sobre la escala de |la imagen vy utilizando la
herramienta de calibracion se fijo el valor para posteriormente proceder a la secuencia de medicidn.
Teniendo la imagen ya editada y las particulas bien diferenciadas se procedié a establecer los
parametros de medicidon que el programa tendra en cuenta en la secuencia correspondiente. Para
el caso se fijo el parametro area y perimetro, pidiendo también que simulara la forma de las
particulas como elipses y que nos devolviera la diagonal mayor y menor de la misma con el objeto
de establecer la apertura del mallado de los tamices a utilizar en post de obtener un particulado
homogéneo como se observa en la figura 3.22.
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Figura 3.22. Reprocesamiento de software ImageJ.

Adicionalmente el software entrega una tabla de datos con los parametros de medicidn solicitados,
correspondiendo el nimero asignado en la imagen a los resultados de dicha tabla. Estos datos se
procesaron con estadistica descriptiva, donde se obtuvieron los valores medios de drea y diagonal
menor con su correspondiente histograma, esto permitié determinar la secuencia de mallas a
utilizar en el tamizado para cumplir con el objetivo de una muestra con distribucién de tamafios
homogéneos.

3.5.1 Dureza

Este método utiliza un indentador piramidal con una base cuadrada, hecha de diamante. El angulo
entre las caras es de 136¢, ver figura 3.22. El dngulo de 136¢ fue disefiado por los fabricantes en base
alos resultados con indentadores esféricos. Para estos, los mejores resultados se obtuvieron cuando
d / D =0.375 [17]. Si tomamos los puntos en los que la esfera toca la superficie de la muestra y
dibujamos perpendiculares a los radios, su interseccion formara un angulo de 136¢. La descripcion
de los procedimientos utilizados en las pruebas se proporciona en la norma ASTM E92—72 [18].
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d, d,

Figura 3.22, Diagrama de cotas de impronta Vickers [17].

La dureza Vickers (HV) se calcula a partir de la ecuacién 3.5 y es igual a la carga dividida por el area
de la depresion

2F sin(3)

HV = T (3.5)

Donde F es la carga aplicada (en kgf), d es la longitud promedio de las diagonales (en mm) y a es el
angulo entre las caras opuestas del indentador (136¢). La conversidon a MPa se realiza multiplicando
este valor por 9.81. Aligual que con otras pruebas de dureza, la distancia entre las improntas fue
mayor que dos veces y media la longitud de la diagonal de la impronta, para evitar la interaccién
entre las regiones de endurecimiento por trabajo.

Se realizaron ensayos de microdureza Vickers sobre los distintos cordones “bead on plate” y sobre
los depdsitos con recargues con una y dos capas. Se utilizé un microdurémetro digital, figura 3.23.
Para la calibracion del mismo se empled un bloque patrén standard. Se midié microdureza Vikers
HV; realizando un barrido vertical y transversal sobre la zona central de cada cordén “bead on plate”
con una separacién entre improntas de 0,5 mm, promedidndose los valores obtenidos. También se
determind la microdureza sobre las fases con cargas HVo,1 Yy HVo,02s.
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Linea de barmdo

Figura. 3.23. Perfiles de dureza en cordones y cupones de uno y dos capas.

En ambos casos, con los datos obtenidos de cada ensayo, se realizé un promedio para obtener un
valor de microdureza representativo de cada probeta.

3.5.2 Microdureza de Fases

El equipo utilizado para la medicién de microdureza Vickers permite la opcidon de baja carga
posibilitando la medicién de microdureza sobre distintas fases y carboboruros. Disminuyendo el
valor de la carga, se imprimen improntas mas pequefias, delimitando la ubicacion sobre las fases a
medir.

Las muestras para este ensayo fueron sometidas al proceso de desbaste y pulido convencional para
luego someterla a un pulido suave con villela por unos 6 seg. Este ataque leve, provoca que la
superficie de la muestra no se revele totalmente favoreciendo la medicién de la identacidon como la
ubicacién de la misma sobre las distintas fases. En la figura 3.24 se muestra las improntas obtenidas
sobre las distintas fases.
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514 HV0,01 379 HV(,01

Figura N°3.24. Improntas tomadas a través de optico del equipo Shimadzu

3.5.3 Desgate Abrasivo

Se efectuaron ensayos de desgaste abrasivo seglin la Norma ASTM G 65 [19] con el fin de evaluar la
resistencia al desgaste de las condiciones soldadas con 1y 2 capas de metal depositado con y sin
proteccion gaseosa.

El ensayo consiste en colocar la probeta sobre un brazo de palanca que apoya sobre una rueda de
goma vulcanizada que gira a velocidad constante, mientras un flujo de arena fluye entre la muestra
y la rueda. La figura 3.25 se muestra un esquema de la maquina de ensayo.

Los parametros definidos para estos ensayos se fijaron en una velocidad de 200 rpm; una carga fue
de 130N; un flujo de arena de 320 gr/ min. La distancia recorrida fue de 5000 m.
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Figura 3.25. Maquina de ensayos abrasivo.

Las muestras se limpiaron con batea ultrasdnica antes y después de cada ensayo, y se pesaron las
muestras con balanza analitica con una precisidon de 0.0001 gr.

3.5.3.1 Desgaste abrasivo de dos cuerpos. (Pin on Table)

El propésito de esta linea es el estudio de los mecanismos de desgastes de distintas morfologias
eutécticas en las aleaciones base Fe (Nb- Cr)-(C,B) nanoestructurada sometidas a desgaste abrasivo
de alta presién. Para ello se utilizé un equipo robotizado CNC ad-hoc como tribémetro en modalidad
Pin on Table, figura 3.26, segin norma ASTM G132-01[20] simulando la abrasién producida por el
contacto de dos cuerpos (superficie del recubrimiento duro y particula abrasiva carburo de silico
(SiC)) y evaluar la tasa de desgaste de los depdsitos soldados. Se programé el recorrido de pista
mediante programacién cédigo G mediante software dedicado MACH3.

Figura 3.26. Tribometro de desgaste de alta presidn. Sistema “Pin on Table”
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3.5.3.2. Calibracién de ensayo ASTM G-132-01

La calibracidn del ensayo se realizd6 mediante ensayos con pines de material de baja aleacién. Se
corroboro en que la abrasidn sea pareja en toda su superficie de la muestra y que la carga aplicada
actue en forma perpendicular al pin y no halla desplazamientos laterales. Esta ultima condicidn se
logré utilizando un rodamiento lineal de 6 hileras. La sustentacion de las lijas abrasivas sobre la tabla
se dispuso mediante varios trazos de cinta sobre todo el perimetro de la lija para evitar la rotura de
la misma. Se instalo una camara para monitorear el recorrido de la muestra desde el escritorio de
trabajo.

3.5.3.3. Extraccion de muestras
De cada cupdn de recargue se extrajo un total de tres pines de 6,5 mm de didmetro y 20 mm de
largo, mediante electroerosion por hilo como se muestra en la figura 3.27

Figura 3.27. Extraccidon de muestras por corte por hilo.

Las superficies de los pines fueron incluidas en resina fendlica para desbaste y pulido con pasta
diamante de granulometria de 3um antes de cada ensayo con el objeto de obtener superficies libres
de marcas y surcos que pudieran alterar el estudio de los mecanismos de abrasién. Los ensayos se
realizaron con papel abrasivo de carburo de silicio (SiC) de granulometria 150. La carga aplicada fue
de 30 N y la distancia recorrida fue de 5 m, la velocidad de avance fue de 20 mm/s, sin la sobre
posicion del recorrido efectuado por el pin.

3.5.3.4 Limpieza de muestras y pesado de muestras

La limpieza de las muestras se realizd mediante ultrasonido con acetona durante 10 minutos antes
y después de cada ensayo. Se utilizd una balanza analitica para la medicidn de la pérdida de peso
con una precisiéon de 0.0001 gr, ver figura 3.28. La temperatura y humedad ambiente donde se
efectuaron los ensayos fue de 24 °Cy 70% respectivamente. Consumada cada etapa se procedid a
limpieza de cada muestra por medio de limpieza ultrasdnica, con alcohol isopropilico durante 3
minutos y posteriormente se procedié al pesaje de cada PIN para evaluar el desgaste.

79



Capitulo 3 — Desarrollo experimental

Figura 3.26. batea ultrasdnica y balanza analitica

3.6.1. Microscopia confocal

Para el analisis de la superficie sometida a la abrasion se implementd la técnica de microscopia laser
confocal con la que se realizé una reconstruccion 3D de la zona de interés pudiendo ampliar la visién
y profundidad de la superficie de abrasidn de las distintas muestras.

El funcionamiento de los microscopios confocales incorporan un sistema de barrido por el que el
objeto es iluminado en un solo punto, y solamente ese punto es medido mediante un sistema de
diafragmas (“pin hole”) y elimina la luz proveniente de los planos no enfocados. Para ello se necesita
una fuente de luz muy potente, asi como también un filtro con un agujero que se coloca en el
trayecto del rayo de luz. Parte de la luz procedente de la fuente de iluminacidon atraviesa un primer
diafragma, es reflejada mediante un espejo dicroico y se enfoca en un punto del espécimen
mediante la lente de un objetivo. La sefial emitida por el punto iluminado (fluorescencia o luz
reflejada) vuelve por el mismo camino dptico, pasa a través del espejo dicroico y es enfocada en un
detector, un segundo diafragma o pinhole es colocado delante del detector para eliminar las sefiales
procedentes de la zona fuera de foco. (Fig.3.29).

Fotomultiplicador
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Figura 3.29. Diagrama de microscopio de escaneo laser confocal [21].
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El equipo utilizado fue un microscopio confocal. Este microscopio confocal, estd totalmente

automatizado usando un laser de 405 nm que tiene un diminuto “spot”. Permite hacer imagenes

en 3D y realizar mediciones en alta resolucion de micro-geometria de superficies rugosas. Su

resolucién espacial en el plano (x,y) esta definida por la longitud de onda del Laser, y su resoluciéon

en el eje Z alcanza a los 10 nm.

Las mediciones se realizaron en la parte central de a huella dejada por el ensayo. El software

utilizado para el andlisis de resultados fue el LETEX. También se obtuvieron perfiles de rugosidad.

Laser microscope

L roughnes:

B

Analysis dete 2/9/2017 2:20:00 PH L
Evaluation length 846 pm
Cutoll Ac 80,000  um Rt

as pm &

pm

Filer Gaussian Fiter R
Analyss parameter R parameter o
Objective lens x20

Setting information Analysis parameter

0670w B
L3194 &
1857w Ra
0277w Bk
2,954 Rom
104310 R

100.000 ) Fun

T R
1

..... L2

R R Rl Rl Rl
s e e

2 3 0% T B TP

Figura 3.30. Software del equipo confocal

3.6.2. Medicion de rugosidad

Sobre la superficie desgastadas de todas las condiciones se tomaron perfiles de rugosidad utilizando

un rugosimetro de contacto, midiéndose la rugosidad media (Ra) y la profundidad de la rugosidad

media (Rz), ver figura 3.31.
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Figura 3.24. Calculo de rugosidad Ra [22].
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4 - Resultados

Introduccion

En esta seccidén se presentaran los resultados de las lineas principales de ambas aleaciones
nanoestructuradas base Fe -(Cr,Nb)-(B,C) y base Fe(Cr, Nb, W, Mo) —(B,C) donde se describiran la
informacién obtenida referente a la inspeccion visual de los depdsitos soldados, los andlisis

geométrico de los cordones soldados (sobre espesor, penetracion, ancho), dilucién, caracterizacién

microestructural, propiedades mecanicas y resistencia a la abrasién de los cupones soldados.

Ademas, se detallaran de las lineas auxiliares resultados concernientes a caracterizacion por

microscopia de transmision, la abrasidn de alta presion de dos cuerpos mediante banco robotizado
tipo CNC y el efecto del tratamiento térmico.

Linea Principal

Fe-(Cr,Nb)-(B,C)

Fe(Cr, Nb, W, Mo) —

(B,C)

e Cordon simple
e 1y 2capas/cony sin gas
¢ Ensayos G65

e Cordon simple
e 1y 2capas/cony sin gas
¢ Ensayos G65

Lineas Auxiliares

Fe-(Cr,Nb)-(B,C)

Fe(Cr, Nb) —(B,C)

e Tratamientos termicos a 500, 600,
700, 800y 900 °C - 2 capas con gas.

¢ Ensayos G65.

e 1 cordon simple - 8 condiciones.
e Ensayos G 162
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Linea Principal

4.1. Cordon simple Fe-(Cr,Nb)-(B,C)

4.1.1- Soldaduras bead on plate en Fe-(Cr,Nb)-(B,C)

El consumible empleado fue un alambre tubular de didmetro 1,6 mm, depositado mediante el
proceso semiautomatico de soldadura con proteccidon gaseosa y sin ella, una longitud libre del
alambre de 18 mm y 25 mm respectivamente [1]. El gas utilizado fue Ar-20%CO2 vy se soldd en forma
mecanizada, empleando un banco robotizado tipo CNC.

A fin de poder evaluar el efecto del calor aportado sobre las propiedades del corddn se soldaron 8
cupones con 2 niveles de potencia eléctrica y 4 velocidades de soldadura con gas de protecciény
sin él. Las distintas probetas se agruparon en dos series denominadas con las letras L (Low) y H
(High), asociadas a la potencia eléctrica empleada; el nimero agregado a la letra corresponde a la
velocidad de soldadura medida en mm/s.

La soldadura se realizé en posicidén plana, sobre 16 chapas base de 150x75x12,5 mm de acero al
carbono tipo SAE 1010. Los parametros de soldadura empleados para cada serie (con proteccidn
gaseosa y sin ella) se pueden ver en la tabla 4. 1

Tabla 4.1. Parametros de soldadura

Tension de Intensidad de . Velocidad de Calor
e g . Potencia
Identificacion arco corriente eléctrica (kW) soldadura aportado
(V) (A) (mm/s) (kJ/mm)
L3 25 200 5,0 3 1,7
L5 25 200 5,0 5 1,0
L7 25 200 5,0 7 0,7
L10 25 200 5,0 10 0,5
H3 35 300 10.5 3 3,5
H5 35 300 10.5 5 2,1
H7 35 300 10.5 7 1,5
H10 35 300 10.5 10 1.0

4.1.2 Inspeccion visual
En las figuras 4.1 y 4.2 se pueden ver las fotos del aspecto superficial de los cordones depositados

mediante las distintas configuraciones operativas estudiadas.
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i ll' ':.'..L
Figura 4.2. Vista superior de los cordones “bead on plate”. Soldados sin proteccion
gaseosa.

Se observd que en todas las probetas los niveles de salpicaduras y de generacion de escoria fueron
bajos. Ademas, los cordones presentaron una buena terminacidn superficial. En la mayoria de ellos
se encontraron fisuras, que se generaron durante el enfriamiento del corddn, producidas por el
alivio de tensiones, tipico en estos materiales [2].

4.1.3 Macrografia y analisis dimensional de los cordones

En las figuras 4.3 y 4.4 se muestran las macrografias de los diferentes cortes transversales de los
cupones. Se puede ver tanto el metal base como el depdsito, observdndose la ausencia de defectos
macroscopicos, como poros e inclusiones.
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Figura 4.4. Macroestructuras de las probetas soldadas sin protecciéon gaseosa

Puede verse que la geometria del cordén se vio fuertemente afectada por los parametros de
proceso empleados. Se observd que las probetas soldadas sin proteccion gaseosa presentaron un
mayor aporte de material, debido al mayor largo libre o “stick out” [3, 4].
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4.1.4 Andlisis dimensional y dilucion
En la figura 4.5 se grafica la evolucion del ancho, la penetracidn y el sobre espesor del corddn con la

velocidad de soldadura, con cada serie L y H por separado, a fin de ver el efecto de la potencia
empleada.
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HS

)
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Figura 4.5. Analisis geométrico de sobremonta, ancho y penetracion

Se observa que el aumento de la velocidad de soldadura produjo una disminucién del ancho del
corddn y de la penetracidn, para todas las series. Ademas, al disminuir la potencia eléctrica el ancho
del corddn también disminuyd, consistentemente con lo esperado [5]. Respecto de la penetracion
se observé que fue mayor para las probetas soldadas bajo gas y con alta potencia eléctrica. Esto
podria estar asociado a la mayor corriente empleada y al efecto del CO2 del gas de proteccién. La
sobre-espesor fue menor para las probetas soldadas con alta potencia eléctrica y bajo gas. Esto
estaria relacionado a que un aumento de la tensidn produjo un aplanamiento del cordén y por ende
una disminucién en la sobre-espesor [6]. Las probetas soldadas con alta potencia eléctrica y sin gas
de proteccidon presentaron una mayor sobre-espesor debido a la mayor tasa de deposicion de
material. La velocidad modificé levemente la altura del corddn. Estas consideraciones ponen de
manifiesto que las probetas soldadas con alto calor aportado y sin proteccién gaseosa son ideales
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para recargue debido a que presentaron un corddn con el mayor ancho y sobremonta y con baja
penetracidn, obteniendo un corddn con gran aporte de material y baja dilucién.

En base a las geometrias de los cordones se calculé la dilucidon [6] de cada muestra mediante
software de analisis de imagenes. En la tabla 4.2 se presentan los resultados.

Tabla 4.2. Dilucién

Probeta L3 |L5 |L7 |L10|H3 |H5 |H7 | H10
Calor Aportado [k)/mm] | 1,7 | 1,0 |05 [0,7 |3,5]21 |1,5]1,0
Dilucién sin gas (%) 32 |28 |37 |38 |28 [25 |32 |33
Dilucién bajo gas (%) 35 |34 (30 |32 |38 [36 |36 |35

El porcentaje de dilucién varié entre 25 y 38 % para las distintas condiciones de soldadura.
Considerando que el aporte térmico fue variado en un factor 7, el efecto de dicho aporte térmico
sobre la dilucién puede considerarse bajo. Si bien las variaciones son pequefias, las muestras
soldadas con mayor potencia eléctrica y sin gas mostraron los menores valores de dilucién. Esto
estaria relacionado al mayor aporte de material y la baja penetracién, como puede observarse en
las figuras 4.5. Respecto de las probetas soldadas con gas se observa un efecto inverso, al aumentar
el calor aportado aumenta la dilucién. En este caso el fendmeno se explicaria por su mayor
penetracidn y menor sobre espesor. Ademas, se observd que la forma de la linea de fusion en las
probetas soldadas con gas produjo una mayor area de penetracion.

4.1.5 Composicion Quimica
En la tabla 4.3 se muestra el resultado del andlisis quimico obtenido sobre el metal de aporte puro.

Tabla 4.3. Composicidén quimica, % peso.

C Mn Si Cr Nb B Fe
0.99 0.22 1.02 16.8 4.6 4.6 Resto

El material depositado presentd una alta concentraciéon de elementos de aleacién, dentro del
sistema Fe-(Nb,Cr)-(C,B). La composicién quimica cumple con las reglas para la formacién de
nanoestructuras las cuales son: una diferencia de radio atdmico mayor al 12%, que el sistema sea
multicomponente, con al menos tres elementos de aleacion y que el calor de mezcla entre sus
elementos sea negativo [7-9]. Se realizaron mediciones de Cr con EDS sobre cortes transversales a
1 mm desde la superficie libre del corddn. Los resultados obtenidos se presentan en la tabla 4.4

Tabla 4.4. Concentracion de Cr en los distintos codones depositados

Probeta L3 L5 L7 L10 | H3 H5 H7 H10
Calor aportado [kJ/mm] | 1,7 |10 |07 |05 [35 (21 |15 |10

Cr (Sin gas) 10,2 | 10,9 | 9,8 10,3 | 12,4 | 12,7 | 11,5 | 11,6
Cr (Bajo gas) 10,7 | 10,8 [ 11,3 [ 11,510 | 10,4 | 10,6 | 10,9
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Para las probetas soldadas bajo gas se observé que el aumento de la velocidad de soldadura generd
un incremento en la concentracidn de Cr en el depdsito; el mismo efecto se detectd al disminuir el
aporte térmico. Esto estaria relacionado con el nivel de dilucién del aporte con el metal base, el cual
presentd mayor penetracion y menor sobremonta al aumentar el calor aportado [5, 6]. Adema3s, la
mayor oxidacién de elementos en el arco a mayor aporte térmico, pudo haber reducido levemente
la cantidad de Cr.

Sin protecciéon gaseosa se observd que las probetas realizadas con alta potencia eléctrica
presentaron mayores contenidos de Cr. Esto podria explicarse por lamenor dilucion debido al mayor
aporte de material y a una menor penetracién. No se observaron grandes diferencias respecto de la
variacion de la velocidad.

4.1.6 Difraccion de rayos X
En la figura 4.6 y 4.7 se muestran los espectros obtenidos para todas las condiciones de soldadura.
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Figura 4.7. Espectros de DRX para las muestras soldadas sin gas.
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Puede verse que la estructura estuvo formada principalmente por a-Fe, detectandose también la
presencia de una baja fraccidn de y-Fe, carboboruros metalicos (M7(BC)s, M23(BC)s) y carburos de
niobio (NbC) [10]. No se observaron variaciones significativas de las fases presentes con el aporte
térmico para las probetas soldadas bajo gas, pero si se encontrd una mayor cantidad de precipitados
para las probetas soldadas con alto calor aportado y sin gas. Esto estaria relacionado con el mayor
contenido de elementos de aleacién producto de la menor dilucién que se obtuvo en estas Ultimas
probetas.

Asimismo, a partir de estos espectros se determind el tamafio de cristalita, que varié de 105 nm
para L10 (0,5 kJ/mm) hasta 130 nm para H3 (3,5 klJ/mm), minimo y maximo de los calores aportados
utilizados.

4.1.7 Microscopia electronica de barrido SEM
En las figuras 4.8 y 4.9 se pueden observar las imagenes SEM de las microestructuras obtenidas para
distintas condiciones de soldadura.

Figura 4.9. Micrografias electrénicas de las muestras H3- L10 sin proteccion
gaseosa.
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Se observa un patron de segregacion dendritico, el cual se vuelve mads fino a medida que disminuye
el aporte térmico. Asimismo, en la zona interdendritica se ve una estructura laminar/globular, que
también se afina al disminuir el aporte térmico. En las probetas soldadas con mayor aporte térmico
se encontraron grandes precipitados del tipo M23(BC)e. Esto es consistente con lo observado en los
patrones de DRX.

En las muestras analizadas se observd que el porcentaje de fase eutéctica aumentd con el
incremento del calor aportado. Las probetas H5 y H3 presentaron precipitados alargados del tipo
M23(BC)s. Se observd que el espaciado entre carboboruros cambio de 1 micrén a centenas de
nanémetros. Ademas, la morfologia paso de placas a una red de finos bloques. Este estaria
relacionado con la variacidn de las velocidades de enfriamiento, siendo mayor para las probetas
soldadas con menor aporte térmico. En todas las probetas se observaron dentro de las fases
eutécticas carburos de niobio.

4.1.8. Cuantificacion y distribucion de fases eutécticas

En la figura 4.10 se presentan los resultados de los valores cuantitativos de las fases para las
probetas soldadas con y sin gas de proteccién.
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Figura 4.10. Porcentajes de fases en todas las muestras
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Los valores cuantitativos de fases que se presentan en la figura 4.10 indican que las muestras
soldadas con un calor aportado menores que 2 klJ/mm estan formadas por fase eutéctica y a-Fe.
Esto es coincidente con lo observado en las fotos microestructurales. Valores mayores de 2 kJ/mm
muestran la presencia de carboboruros alargados de M»3BCs. Esto indicaria que existen dos modos
de solidificacién, uno dendritico con formacién primaria de a-Fe y posteriormente sobre el liquido
segregado transforma a eutéctico y otro con formacién inicial de carboboruros alargados con
direccion preferencial coincidente con gradiente de enfriamiento y el liquido remanente transforma
en eutéctico. Es interesante remarcar que las muestras con un calor aportado mayor a 2 kJ/mm
presentaron los menores valores de dilucion y en consecuencia presencia de fases ricas en
elementos de aleacidn. Los carburos de niobio se formaron delante del frente solidificacién, en la
zona de mezcla, debido o alto punto de fusidn y posteriormente quedaron atrapados en el Ultimo
liquido remanente que transformé finalmente en la fase eutéctica, figura 4.11. No se observd
cambio significativo del tamafo del carburo en funcién del calor aportado.

Figura 4.11. Imagenes de electrones secundarios (A) y retrodifundidos (B)

4.1.9. Microdureza Vickers de los cordones “bead on plate”

Se observé que la microdureza de la fase eutéctica aumentd con el aumento de la velocidad de
soldadura. Esto estaria asociado a un afinamiento de dicha fase lo que produciria una mayor
restriccion del movimiento de las dislocaciones y en consecuencia mayor dureza [11, 12]. También
se observo una disminucion de la fraccion de fase a-Fe con el aumento del calor aportado (L5 mayor
fraccion de o-Fe que H5 y ésta mayor que H3), figura 4.12a, 4.12b y 4.12¢c, y un eutéctico
globular/laminar mas grueso de menor microdureza (925, 837, 822 Hv para L5, H5 y H3,
respectivamente). Este fendmeno se explicaria por la menor dilucién, tabla 4.2, lo que favorece el
segundo modo de solidificaciéon. También se observd la presencia de caboboruros M,3CBg de gran
dureza, que probablemente tuvieron una baja incidencia en la dureza macro debido a su baja
fraccion en volumen, evaluada visualmente.
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Figura 4.12. Valores de microdureza de las fases de las probetas L5, H5 y H3. Eutéctico:
a-Fe + M7(BC)3.

La microdureza de la fase a-Fe fue de alrededor de los 620-680 HV y la de la fase eutéctica vario
como se muestra en la figura 4.13.
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Figura 4.13. Microdureza de fases eutécticas
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Se encontrd una relacién lineal entre el calor aportado y la microdureza del eutéctico (figura 4.13).
Esto estaria relacionado con el tamafio del carboboruros eutéctico M,Cs, tipo laminares, y su
distribucién afindndose a medida que disminuia el aporte térmico incrementando su dureza

(muestras con menor aporte térmico).

En la tabla 4.5 se observan los resultados de la medicidn de microdureza, promedio de por lo menos
tres mediciones. Puede verse que los valores variaron entre 809 y 890 HV, siendo consistentes con
lo esperado para este material [13-16]. Estas variaciones estarian relacionadas con el cambio del

interespaciado eutéctico y la cantidad de fases presentes.

Tabla 4.5. Valores de dureza para las probetas soldadas con y sin gas

Probeta L3 L5 L7 L10 | H3 | H5 | H7 | H10
Calor aportado [kJ/mm] | 1,7 |10 | 0,7 |05 |35 (21 |15 |10

Dureza (Sin gas) 867 | 882 | 871 | 856 | 833 | 837 | 829 | 825
Dureza (Bajo gas) 827 | 839 | 850 | 861 | 809 | 838 | 840 | 850
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4.2. Cordon simple Fe-(Cr,Nb, W, Mo)-(B,C)

4.2.1. Soldadura tipo bead on plate Fe-(Cr,Mo,W,Nb)-(B,C)
Para el estudio del efecto del calor aportado (CA) sobre las caracteristicas de los depdsitos obtenidos

se soldaron 16 cupones en posicidn plana, tipo bead on plate, sobre una chapa base de 150x75x12,5

mm de acero al carbono SAE 1010. Los pardmetros de soldadura empleados se pueden ver en la

tabla 4.6, asi como la identificacién empleaday el calor aportado. La longitud libre del alambre fue

de 18 mm en las probetas soldadas con proteccién gaseosa y 25 mm para las probetas soldadas sin

ella (open arc) El gas de proteccién utilizado fue una mezcla de Ar-20CO,. Las distintas probetas se
agruparon en dos series denominadas con las letras L (low=bajo) y H (high=alto), asociadas a la
potencia eléctrica empleada; el nimero agregado a la letra corresponde a la velocidad de soldadura

utilizada.

Tabla 4.6. Parametros de soldadura

Tension de Intensidad de . Velocidad de Calor
e g . Potencia
Identificacion arco corriente eléctrica (kW) soldadura aportado
(V) (A) (mm/s) (kJ/mm)
L3 25 200 5,0 3 1,7
L5 25 200 5,0 5 1,0
L7 25 200 5,0 7 0,7
L10 25 200 5,0 10 0,5
H3 35 300 10.5 3 3,5
H5 35 300 10.5 5 2,1
H7 35 300 10.5 7 1,5
H10 35 300 10.5 10 1.0

4.2.2. Inspeccion visual y analisis dimensional
Se realizd una inspeccién visual de los depdsitos soldados a fin de detectar la presencia de defectos

macroscépicos superficiales. En la figura 4.14 y 4.15 se observa los cordones soldados con y sin

proteccion gaseosa respectivamente.
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Escoria

L3 N 1.7 cViam

Escoria

Figura 4.15. Vista superior de los cordones “bead on plate”, soldados sin proteccidn.

Para las muestras soldadas con gas, el nivel de salpicaduras fue bajo y la terminacién superficial fue
buena. Se produjeron una gran cantidad de fisuras transversales al cordén producidas por el alivio
de tensiones, tipicas en estos materiales [2].

Para las muestras soldadas sin gas de proteccion se encontraron salpicaduras y escorias
intermitentes en los laterales y sobre los cordones. Se observd una gran cantidad de fisuras
transversales debido al alivio de tensiones durante el enfriamiento [2].

4.2.3 Micrografia y analisis dimensional de los cordones
En la Figura 4.16 y 4.17 se muestran macrografias de los cortes transversales de las distintas
probetas soldadas con y sin proteccidn gaseosa, respectivamente.
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Figura 4.17. Macrografia de probetas soldadas sin proteccion gaseosa

En las macrografias no se observaron defectos macroscépicos, como poros o inclusiones. Se
encontré buena adherencia de los cordones; El angulo de mojado fue medido de 95 a 125° mediante
software de anadlisis de imagenes. La forma de la linea de fusion fue tipo hongo.

En las graficas de la figura 4.18 se observa los valores medidos de ancho, penetracion y sobremonta
de cada uno de los cordones para ambas condiciones soldadas FCAW y FACW-S
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Figura 4.18. a, b y c) Ancho, sobremonta y penetracion de las muestras soldadas
con gas de proteccion d) Grafica de variaciones dimensionales condicién open arc.

En las muestras soldadas con gas de proteccidén se observd que un aumento de la velocidad de
soldadura produjo una disminucion de la penetracién, de la sobremonta y del ancho del corddn,
consistentemente con lo reportado en la bibliografia [5]. Asimismo, un aumento en la potencia
eléctrica aplicada generd un leve incremento en el ancho del cordén, asi como una mayor
penetracidny altura de la sobremonta. A su vez, las probetas con similar calor aportado presentaron
variaciones en la geometria de los cordones, principalmente en la altura de la sobremonta. Esto
estaria relacionado con que el aumento de tensién del arco tiende a aplanar el cordén y con la mayor
deposicién con el aumento de la corriente [5].

En las muestras soldadas sin gas de proteccion se encontrd que variar la potencia eléctrica generd
aumentos en el ancho y sobremonta del cordén mientras que la penetracidon de los cordones se
mantuvo en valores similares. A su vez, las probetas con igual aporte térmico presentaron leves
variaciones en la geometria de los cordones.
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4.2.4. Medicion de dilucion de las muestras soldadas.
En la tabla 4.7 se presenta la variacién de la dilucidn con el aporte térmico para ambos casos. Dichos
valores de dilucidén se calcularon a partir de mediciones realizadas sobre los cortes transversales.

Tabla 4.7. Dilucién volumétrica

Probeta H3 |H5 |H7 |[HI10|L3 |L5 |L7 [L10
Calor Aportado [kJ/mm] | 3,5 (2,1 |15 (1,0 | 1,7 |10 |0,7 | 0,5
Dilucion sin gas (%) 21 |24 (24 |28 |24 |31 33 | 34
Dilucién bajo gas (%) 29 |31 |32 |33 |34 |30 |29 |28

El porcentaje de dilucidn en las probetas soldadas con proteccidén gaseosa estuvo entre 28 y 34 %
para las distintas condiciones de soldadura, no se observd variaciones significativas. Esto estaria
asociado con el aumento de la penetracion en la misma medida que la cantidad de material
depositado con el aumento del calor aportado. Las probetas con similar aporte térmico (L5=H10y
H7=L3) presentaron leves diferencias respecto de la dilucion a pesar haber cambiado un 50% los
valores de tensién y corriente. Este resultado es mds que interesante debido a que el cambio de los
parametros de soldadura no presentd variaciones significativas en la dilucién, lograndose mayor
espesor de recubrimiento sin aumentar la dilucién.

Los valores de dilucion en las muestras soldadas sin proteccién gaseosa variaron entre el 21 % para
H3 y un 33% para L7. Ademas, se observé la tendencia de la disminucion de la dilucidn con el
aumento de calor aportado. Esto estaria relacionado con la mayor deposicion de material y la baja
penetracidn para las probetas con alto aporte térmico.

4.2.5. Composicion quimica del metal de aporte puro
Enlatabla 4.8 se muestra el resultado del analisis quimico obtenido de la probeta de metal de aporte
puro.

Tabla 4.8. Composicién quimica del metal de aporte puro % en peso

C Mn Si Cr Nb Mo W B Fe
1,49 0,33 2,29 19,15 7,24 3,95 8,07 4,85 Resto

El material depositado presentd una alta concentraciéon de elementos de aleacién, dentro del
sistema Fe-(Nb,Cr,Mo,W)-(C,B). La composicidn quimica de cupdn soldado sin proteccién gaseosa
presento un porcentaje mayor comparado con las muestras soldadas con gas, lo que estaria
relacionado con la reaccion de dichos elementos con el gas de proteccion.

4.2.6. Difraccion de rayos X
En la figura 4.19 y 4.20 se observan los patrones de difraccion de rayos X para todas las condiciones
soldadas.
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Figura 4.19. Espectro de DRX de muestras soldadas con proteccién gaseosa

Para las probetas soldadas con proteccion gaseosa se observé principalmente la presencia de a-Fe,
Y-Fe y carboboruros metalicos (M7(BC)s, M23(BC)s y carburos de niobio (NbC). La presencia de la fase
y-Fe se producen en regiones donde la concentracién de elementos de aleacién son tales que
estabilizan la fase gamma. Esto explicaria la presencia de dichas fases en las probetas soldadas (5-
8%). El porcentaje de los carboboruros alargados Ma3(BC)e fue de 14-16% para las probetas H3, L7 y
L10 y de menos del 10% para el resto. Esto estaria asociado al mayor contenido de elemento de
aleacidn producto de la menor dilucién con el metal base (ver tabla 4.7).

El tamafio de cristalito medido varié entre 65 y 90 nm. Estas variaciones podrian estar relacionadas
con el porcentaje total de elementos de aleacién en la matriz [17-22], lo que afectaria la formacidn
de las nanoestructuras. No se observaron fases amorfas indicando que la solidificacién tuvo lugar a
una velocidad menor a la velocidad de enfriamiento critica para la formacién de vidrios metalicos,
lo que produce una estructura de la matriz de a-Fe de grano nanométrico.

Las muestras soldadas sin proteccién gaseosa no presentaron fases vitreas en sus diagramas de DRX,
indicando que la solidificacion tuvo lugar por encima de la velocidad de enfriamiento critica para la
formacion de vidrios metalicos.

En la figura 4.20 se observa que la estructura estuvo formada principalmente por a-Fe, Y-Fe y
carboboruros metalicos (FeCr)7(BC)s, (FeCr).3(BC)s, (WMo0).3(BC)s, y carburos de niobio (NbC). Se
observo una disminucidn monétona de la fase Y-Fe (de 8 a 4%) y de los carboboruros (FeCr),3(BC)s
desde 22% hasta 6 %, con la disminucion del aporte térmico. Esto estaria relacionado con la menor
dilucidn y en consecuencia mayor cantidad de elementos de aleacién tales como el Cr y B que
promueven la formacion de dichas fases.
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Figura 4.20. Espectro de DRX de probetas soldadas sin gas de proteccion

El tamafio de cristalito fue de 60 y 80 nm, variaciones que podrian estar relacionadas con el
porcentaje total de elementos de aleacion en la matriz [14-17], lo que podria afectar el tamafio de
las nanoestructuras.

4.2.7 Microscopia electronicas de barrido SEM- Muestras soldadas por proceso FCAW

En la Figura 4.21 se muestran las imagenes SEM de las microestructuras tomadas sobre cortes
transversales soldadas en modo FCAW, a 2 mm de la superficie del cordén, en modo de electrones
retrodifundidos (BS).

Mo/W

Figura 4.21. Micrografias SEM-BS, de las probetas H3 y L5.

Las estructuras encontradas fueron extremadamente complejas. Debido al punto de fusidon el
primer precipitado en aparecer durante la solidificacion fue el NbC [17], el cual actué como sitio de
nucleacién para la formacién de los carboboruros de Mo/W [17]. Asimismo, se observan carburos
primarios alargados del tipo M»3Cs. Posteriormente el liquido remante transformé en el eutéctico
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formado por Y o a-Fe y M7(BC)s. La austenita fue observada sobre zonas segregadas, como se indica
en lafigura 4.22a. Estos resultados coinciden con lo detectado en DRX. A partir del filtrado realizado
sobre la imagen en modo BS se separaron los carboboruros de Mo/W vy la fraccién de austenita
(Figura 4.22b). El porcentaje de y-Fe calculada fue de 11%, valor que coincide con el medido en DRX.

posterior filtrado de grises.

En la figura 4.23 se puede observar un patréon de solidificacion eutéctico de fases irregulares. El
tamafio de los carboboruros de Mo/W fue de alrededor de 20 um para las probetas soldadas con
mayor aporte térmico y de menos de 5 micrones para las probetas con bajo aporte térmico. En el
mismo sentido, se observé que la se obtuvo una distribucién mas homogénea al disminuir el calor
aportado.

Figura 4.23. Micrografias SEM de todas las probetas soldadas con proteccion gaseosa.

Este fendmeno estaria asociado a que a bajos calores aportados se produjo una mayor velocidad de
enfriamiento, o sea mayor gradiente térmico, lo que favorecié una mayor nucleacién de
precipitados. Por el contrario, el mayor calor aportado, menor gradiente térmico, generé una mayor
difusién en el liquido de W, Mo y Cy en consecuencia un mayor crecimiento. En la misma linea se

104



Capitulo 4 — Resultados

observé un refinamiento del eutéctico con el aumento de la velocidad de soldadura. En la figura
4.24a se muestran la evolucion de la distancia media entre carburos Mo/W y el tamafio de los
mismos, en funcidn del aporte térmico. En la figura 4.24b se muestra el ancho del carburo eutéctico
en funcién del aporte térmico, medidos a partir de las imagenes SEM, en modo BS.
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Figura 4.24. Relacidon entre el calor aportado y a) Distancia media y tamafio de carburo
Mo/W y b) Espesor de carburo eutéctico.
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En la figura 4.25 se muestran las imagenes SEM de las microestructuras tomadas sobre cortes
transversales soldadas en modo FCAW-S a 2 mm de la superficie del cordoén.

Carburo

50 Lm S 50 Lim

Figura 4.25. Imagenes SEM de la microestrucutra de L3 y H3, en modo retrodifundido.
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Se observaron microestructuras complejas siendo el resultado de la solidificacién de un sistema
multicomponente. En la figura 4.25 se pueden observar los carburos de niobio, la fase eutéctica, los
carboboruros de (WMo),3(BC)e y los carboboruros de (FeCr),3(BC)e. Se observd que la disminucion
del calor aportado produjo un afino de las fases. En el mismo sentido, se observé una disminucion
de los carboboruros de (WMo),3(BC)s y un aumento de la fraccion eutéctica con la disminucién del
CA. Estos resultados coinciden con lo reportado en los DRX.

En la figura 4.26 se muestran las mediciones de tamafio y distribucion de los carburos.
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Figura 4.26. Tamaio de carburo y Distancia media entre carburos en funcion del CA.

Se puede ver qué aumentd el tamafio de los carboboruros de (WMo)23(BC)6 desde unas centenas
de nandmetro hasta 15 micrones y la distribucién o distancia entre el mismo aumento en el mismo
sentido. Esto estaria relacionado con la frecuencia de nucleacidn producidas como consecuencia del
efecto generado por la dilucién y las diferentes tasas de enfriamiento.

Respecto del ancho del carboboruro (FeCr);(BC)s, perteneciente al eutéctico, el espesor varié de
aproximadamente 2 micrones para H3 a unos 200 nanémetros para L10. Esto estaria correlacionado
con la mayor frecuencia de nucleacién.

La fraccion en volumen del carbuboruro (FeCr)3(BC)s aumenté con el incremento del calor
aportado. Este resultado se encuentra acorde con lo encontrado en los espectros de DRX. Esto
estaria asociado a la mayor fraccién de Cr en el liquido, antes de la solidificacion producto de la
menor dilucidn.

4.2.8 Microscopia electronica de barrido - Muestras soldadas por proceso FCAW-S

En la figura 4.27 se puede observar una mayor presencia de carboboruros (Cr,Fe).3(B,C)s en toda la
serie High y Low en comparacion a la serie soldada con proteccién gaseosa, ademas del aumento
de su cantidad y tamafio . De manera similar sucede con el tamafio y la presencia de los
carboboruros de Mo/W, los cuales disminuye sustancialmente su tamafio a partir de la muestra L5.
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Al igual que lo reflejado en la serie soldada con proteccidon gaseosa se puede observar un patrén
de solidificacién eutéctico de fases irregulares.

Figura 4.27. Micrografias SEM de todas las probetas soldadas sin proteccion gaseosa.

4.2.9 Cuantificacion de carboboruros (FeCr).3:(BC)s

En la figura 4.28 se presentan las imagenes correspondientes con las micrografias sin y con
procesamiento digital para cuantificar los carburos alargados. Estas imagenes fueron tomadas de
probetas soldadas sin proteccion gaseosa.
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Figura 4.28. Deconvolucidn y cuantificacion de carboboruros, probetas sin gas.

Se cuantifico toda la serie de cupones de las probetas soldada tipo “bead on plate” como se muestra
en las figuras 4.28 y 4.29. Se utilizé software “imag-j” para filtrar y contrastar escalas de grises para
una posterior deconvolucidn de las micrografias y posterior cuantificacion.

En la tabla 4.9 se muestras los resultados. Se observa una disminucidon del porcentaje de
carboboruros con la disminucién del calor aportado. Esto estaria relacionado con el contenido de
Cr, el cual varia segun dilucion, como muestra la tabla 4.7.

Tabla 4.9. Cuantificacién de area. Open arc

Muestra % Area
H3 21
H5 14
H7 10

H10 4
L3 3
L5 3
L7 1

L10 0
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En la figura 4.29 se exponen los resultados de las fotos filtradas y sin procesamiento de las probetas
soldadas bajo gas.
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Figura 4.29. Deconvolucidn y cuantificacion de carboboruros, probetas bajo gas.

En la tabla 4.10 se muestras los resultados.

Tabla 4.10. Cuantificacién de area, probetas bajo gas.

Muestra % Area
L3 1
L5 3
L7 4
L10 11
H3 9
H5 4
H7 0
H10 0
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Es interesante observar en la tabla 4.10 que el contenido de carboboruros tiene una relacidn directa
con la dilucién del corddn, ver tabla 4.7.

4.2.10 Microdureza Vickers de los cordones bead on plate

En la figura 4.30 se observan los perfiles verticales de microdureza medidos en la zona central de
los depdsitos soldados con proteccidn gaseosa. Cada medicién se realizé una separacién de 0,5 mm
entre improntas con una carga de 2 Kg (HV,). También se realizé microdureza de fases con una carga
de 100 gr (HVo,1) y (HVo,025), midiéndose carboboruros de cromo (FeCr),3(BC)s; tungsteno/molibdeno
(WMo),3(BC)s y la fase eutéctica conformada por el carboboruro (FeCr);(BC)s y el hierro a. Se
promediaron cinco mediciones de cada condicidn.

1800
1600 { , [ ’
| Carboboruro Mo/ W
1400 l l | ‘ HV 0,1 l
—- LioJL? Ls L3
H10 H7 H5 H3
B 1000 I
5 1 *# $-3 1 Cordén )
8 200 1Y e i . : HVE t
A : I ¢ + Eutectico
600 HV0,1 ;
400
200
0
0 0,5 1 1,5 2 2,5 3 3,5 4

Calor Aportado [kJfrmm]

Figura 4.30. Valores de microdureza de las fases de las probetas.

Puede verse que los valores de microdureza promedio se encontraron entre 800 y 970 HV,,
mostrando una disminucion con el aporte térmico. Esto estaria asociado con las variaciones de las
microdurezas de las fases. La microdureza del carboboruro de Mo/W fue de unos 1500 HV en
promedio, considerando la presencia en su interior del carburo de niobio que dificulté la medicidn.
La disminucion de calor aportado produjo un aumento de la dureza del eutéctico debido al
refinamiento de la distribucidn Y o a-Fe y M7(BC)s [10,16]. A su vez, los carboboruros Cr/Fe alargados
presentaron una dureza de alrededor de los 810 HV.

En la figura 4.31 se presentan las mediciones de microdureza de las fases de las probetas soldadas
sin proteccidn gaseosa.
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Figura 4.31. Microdureza de fases muestra soldadas sin gas.

Se Puede ver, en la figura 4.31, que los valores de dureza de los cordones fueron de entre 860 y
1100 HV, siendo mayor para las probetas soldadas con alto aporte térmico. Esto estaria asociado
con las variaciones de las microdurezas de las fases, como se observa en la figura 5.54. La
microdureza del carboboruro de (WMo),3(BC)s fue de entre los 1400 — 1700 HV y del (FeCr),3(BC)s
de 1100 HV. Este ultimo fue el responsable del aumento de la dureza HV2 del cordén, debido a la
mayor fraccidn en volumen del mismo en las probetas de mayor calor aportado. Ademas, se observé
un ablandamiento del eutéctico debido al mayor tamafio y distribucién de Y o a-Fe y (FeCr);(BC);
para las probetas con alto aporte térmico.
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4.3. Recargues con una y dos capas Fe-(Cr, Nb)-(C, B)

4.3.1. Soldadura de con una y dos capas Aleacion Fe-(Cr, Nb)-(C, B)

Se soldaron 4 cupones con 1y 2 capas, con y sin proteccidn gaseosa. La secuencia de soldadura fue
de 4 cordones para la primera capa y de 3 cordones para la segunda capa, como se muestra
esquematicamente en la figura 4.32. La longitud libre del alambre fue de 18 mm, bajo gas, y 25 mm
para las probetas soldadas sin proteccidén gaseosa. Los pardmetros de soldadura empleados se
pueden ver en la tabla 4.11, asi como la identificacién empleada en cada caso.

12,5
125

75 75

Figura 4.32. Esquemas de recargues de una y dos capas

Tabla 4.11. Parametros de Soldadura

Tensidon | Intensidad de | Velocidad de Calor
e Gases de )

Identificacion | Capas proteccion de arco corriente soldadura aportado
(V) (A) (mm/s) (kJ/mm)

LG1/A1 1 Ar-20 CO2 35 300 3 3,5

LG2/A2 2 Ar-20 CO2 35 300 3 3,5

LO1/01 1 - 35 300 3 3,5

LO2/02 2 - 35 300 3 3,5

4.3.2. Inspeccion visual
En la figura 4.33 se puede ver el aspecto superficial de los cordones depositados para la primera
capa.

CEFSEAE A

escorias | &= escorias

salpicaduras -
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Figura 4.33. Vista superior de los cordones
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Se observo que en todas las probetas soldadas los niveles de salpicaduras y de generacién de escoria
fueron bajos. Ademas, los cordones presentaron una buena terminacién superficial. En la mayoria
de ellos se encontraron fisuras, que se generaron durante el enfriamiento del corddn, producidas
por el alivio de tensiones, tipico en estos materiales [2]. El ancho de los cordones aumenté con las
probetas soldadas sin proteccidn gaseosa.

4.3.3. Macrografia y andlisis dimensional de cupones

En la figura 4.34 se muestran las macrografias de los diferentes cortes transversales de los cupones.
Se puede ver tanto el metal base como el depdsito, observdandose la ausencia de defectos
macroscépicos, como poros e inclusiones. En la mayoria de ellos se encontraron fisuras
transversales que se produjeron durante el enfriamiento del corddn soldado.

e m— lomy)

Figura 4.34. Macrografia de los cupones de recargues de uno y dos capas
La primeray la segunda capa presentaron una dilucién respecto del metal base del 28-35% y del 10-
16%, respectivamente. Se observd que las probetas soldadas sin proteccidn gaseosa presentaron

menor dilucidon. Esto estaria relacionado con el mayor aporte de material y la menor penetracion,
como se observa en la figura 4.5.

4.3.4. Composicion Quimica
En la tabla 4.12 se muestra el resultado del andlisis quimico obtenido sobre cada capa.

Tabla 4.12. Composicidn quimica del metal depositado (%peso)

C Mn Si Cr Nb B Fe
Al 0,76 0,32 0,24 11,65 2,51 4,47 resto
01 0,81 0,28 0,24 12,49 2,74 4,60 resto
A2 0,86 0,25 0,24 13,29 2,80 4,92 resto
02 1,00 0,20 0,23 14,25 2,86 4,95 resto
Metal base 0,10 0,58 0,20 -- -- -- resto

Para todas la muestras soldadas, el material depositado presentd una alta concentracidon de
elementos de aleacidn, dentro del sistema Fe-(Nb,Cr)-(C,B). Se observd que los contenidos de C, Cr,
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Nb y B fueron mayores en las probetas soldadas con dos capas. Ademas, las muestras soldadas sin
proteccidén gaseosa presentaron un leve incremento en el contenido de elementos de aleacion,
debido a la menor dilucién con el metal base. La composicidon quimica cumple con las reglas para la
formacidén de nanoestructuras las cuales son: una diferencia de radio atémico mayor al 12%, que el
sistema sea multicomponente, con al menos tres elementos de aleacidn y que el calor de mezcla
entre sus elementos sea negativo [20-22].

4.3.5. Caracterizacion microestructural

En la figura 4.35 se muestran los espectros de DRX obtenidos para todas las condiciones.
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Figura 4.35. Espectro de difraccion de los cupones de uno y dos capas

Puede verse que la microestructura estuvo formada principalmente por a-Fe y una baja fraccion de
v-Fe, con carboboruros metalicos ((FeCr)7(BC)s, (FeCr),3(BC)s) y carburos de niobio (NbC). El tamafio
de cristalita medido en base a los espectros DRX fue de 80 - 120 nm. Estas variaciones podrian estar
relacionadas con el porcentaje total de precipitados, lo que podria afectar la distribucién de los
elementos de aleacién y por ende el tamafio de cristalita de los nanocristales [7].

En la tabla 4.13 se muestra el porcentaje de las fases presentes en cada probeta. Los valores fueron
calculados utilizando los espectros de DRX y un software de analisis de fases [23, 24]. La técnica
empleada fue mediante bases de datos y factores RIR (Reference Intensity Ratios).
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Tabla 4.13. Cuantificacion de fases

Probeta | a-Fe [%] | M,,(BC) [%] | M_(BC), [%] | NbC [%]
Al 55 18 26 1
01 48 26 25 1
A2 41 33 24 2
02 36 42 20 2

En la tabla 4.13 se observa que la probeta soldada con dos capas presentd un aumento en la
cantidad de precipitados Ma3(BC)s. Este hecho estaria relacionado con la menor dilucidn,
produciendo un material mas rico en elementos de aleacidn, lo que favoreceria la formacién de
dichos carburos [9,10]. Respecto de las probetas soldadas bajo gas se encontrd una menor fraccion
de precipitados ultraduros (Fe;Cr).3(C;B)s, para 1 y 2 capas. Esto estaria asociado con el menor

contenido de Cr,By C.

En la figura 4.36 se pueden ver las imagenes SEM de la microestructura obtenidas para las probetas
de 1y 2 capas, con y sin gas. Se pueden distinguir los carburos de niobio de tamafio de 2 a 4 um
dentro de los carboboruros alargados (Fe;Cr).3(C;B)s y ademas se observa el eutéctico formado por
laminas planas y globulares de espesor 1 a 3 um de precipitados del tipo (Fe;Cr)7(C;B)s en una matriz

a-Fe.

Figura 4.36 Micrografias SEM de las probetas A1, 01, A2y 02

20 1m
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Se puede ver en la figura 4.16 que el tamafio y la cantidad de los precipitados M,3CBs aumentaron
con el nimero de capas y en las muestras soldadas sin gas de proteccidén. Esto es consistente con lo
qgue se observd en los espectros de XRD. Esto podria estar relacionado con la dilucién y menor
velocidad de enfriamiento debido a una mayor tasa de deposicion [25, 26]

4.3.6. Microdureza Vickers
En la grafica de la figura 4.37 puede verse que los valores variaron entre 780 y 1020 HV, siendo
consistentes con lo esperado para este material [10].
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Figura 4.37. Valores de dureza medidos a un 1.5 mm de la superficie superior de la capa

En las probetas soldadas con dos capas se observaron mayores valores de la microdureza, que en
aquéllas con una sola capa. Este aumento estaria asociado al mayor contenido de elementos de
aleacion que favorece la formacién de M23BCs lo que produce aumento de dureza [10,13]. Las
probetas soldadas sin gas de proteccion presentaron mayor dureza (comparadas con la misma
cantidad de capas) debido a la mayor fraccién de precipitados ultraduros M3CBs.
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4.3.7. Desgaste Abrasivo.

En la tabla 4.14 se observan los resultados de pérdida de peso de tres mediciones por condicién.

Tabla 4.14. Valores de pérdida de peso para las probetas A1, 01, A2y 02

pérdidade | romedio
Identificacion | Muestra Peso Inicial [g] Peso Final [g] pérdida de
peso [g]
peso [g]
1 101,1998 101,0618 0.1380
Al 2 98,9877 98,8409 0.1468 0.1457
3 102,7756 102,6234 0.1522
1 95,5715 95,4295 0.1420
01 2 96,5499 96,4104 0.1395 0.1392
3 91,7001 91,5640 0.1361
1 107,2602 107,1499 0.1103
A2 2 105,4873 105,3890 0.0983 0.1053
3 106,8541 106,7469 0.1072
1 134.1918 134.1028 0.0890
02 2 139.8596 139.7598 0.0998 0.0935
3 135.8433 135.7515 0.0918

Puede verse que, para cada condicion, los valores variaron en alrededor de un 10%, siendo
consistentes con lo esperado para este tipo de ensayo. Las probetas soldadas con dos capas
presentaron mayor resistencia al desgaste (30-40 %) que las de una sola. Esto estaria asociado a la
presencia de mayor cantidad de precipitados ultraduros que favorecen la resistencia al desgaste
abrasivo [27-34]. Ademas, en este sentido, se observd que las probetas soldadas sin proteccion
gaseosa tuvieron una mejor resistencia al desgaste.

En la figura 4.38 se muestra una imagen SEM de la superficie desgastada. La zona analizada
pertenece al centro de la superficie de desgaste. En ella se detectd la presencia de lineas de
abrasidn, en sentido a la direccién de desgaste, producidas por el rayado de la arena. Adem3s, se
observo la presencia de precipitados, los cuales fueron confirmados mediante EDS. Los precipitados
alargados actuaron como una barrera frente al rayado. Este efecto beneficioso fue reforzado por la
presencia de particulas de NbC, que previenen el desprendimiento de los carburos M23BC6 debido
a su distribucion finamente dispersada en la matriz y a sus propiedades mecanicas [26, 27], ver
figura 4.18b. El espesor promedio de los surcos fue de entre 1y 20 um.
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a)
Figura 4.38. Imagen SEM de superficie desgastada por Abrasion.

En las imagenes SEM de cortes transversales que se muestran en la figura 4.39, se puede ver una
mayor presencia de precipitados ultraduros en la probeta O2. Esto es consistente con lo encontrado
en los espectros de difraccion. Estos precipitados de forma alargada de unos cientos de micrones
son los que favorecerian la resistencia al desgaste.

Direccion de abrasion Direccion de abrasion =

& 5

Figura 4.39. Corte longitudinal de las probetas desgastadas A1y 02

En la figura 4.40 se muestra una reconstruccion 3D de la superficie sometida a abrasidn obtenida
mediante microscopia confocal de las muestras 02, 01 y Al.
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Figura 4.40. Imagen electrdnica de la superficie desgastada y confocal de probeta 02, O1
y Al

Se puede ver que la rugosidad promedio fue de 5 um. Ademas la maxima profundidad de abrasién
(de color rojo) coincidié con el bajo nivel de carboboruros en la muestra Al, sin embargo en la
muestra 02 y O1 se observa un menor nivel de perdida de material por arado consecuencia de la
presencia de carboboruros (Cr,Fe),s(B,C)s.
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4.4. Recargues con una y dos capas Fe-(Cr, Nb, W, Mo)-(C, B)

4.4.1. Soldadura con una y dos capas alecién Fe-(Cr, Nb, W, Mo) - (C, B)

Los depdsitos en estudio se obtuvieron con un consumibles tipo alambre tubular de diametro 1,6
mm, soldados mediante soldadura semiautomatica (FCAW y FCAW-S) en forma mecanizada. Se
soldaron 4 cupones con 1y 2 capas, con y sin proteccién gaseosa. La secuencia de soldadura fue de
4 cordones para la primera capa y de 3 cordones para la segunda capa, como se muestra
esquematicamente en la figura 4.41. La longitud libre del alambre fue de 18 mm, bajo gas, y 25 mm

para las probetas soldadas sin proteccién gaseosa.

Los pardametros eléctricos de soldadura empleados se pueden ver en la tabla 4.15, asi como la

Figura 4.41. Esquema secuencia de soldadura

identificacion empleada para cada probeta en cada caso.

Tabla 4.15. Parametros de soldadura

Cupon Tension [V] Corriente [A] Gases Calor aportado [kJ/mm]
HG1 35 300 Ar-20 CO2 3,5
HO1 35 300 - 3,5
HG2 35 350 Ar-20 CO2 3,5
HO2 35 350 - 3,5

4.4.2. Inspeccion visual
En la figura 4.42 se puede ver el aspecto superficial de los cordones depositados para la primera

capa.

T

salpicaduras

Figura 4.42. Vista superior de los cordones
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Sobre los cupones se observé que las probetas soldadas con gas presentaron mayores niveles de
salpicaduras y poca escoria. El mayor porcentaje de proyecciones estaria relacionado con el cambio
en el modo de transferencia de globular a globular repelido para la probeta soldada sin proteccion
gaseosa [5]. Se observaron fisuras transversales que se generaron durante el enfriamiento del
corddn, producidas por las tensiones residuales, tipico en estos materiales.

4.4.3. Macrografia y analisis dimensional de cupones

En la figura 4.43 se presentan las macrografias de los depdsitos soldados de 1y 2 capas con y sin
proteccion gaseosa.

¢
t

[ 2core |1

Figura 4.43. Macrografia de cortes transversales de los cupones soldados.

No se detectaron defectos macroscdpicos como poros e inclusiones, poniéndose asi de manifiesto
la estabilidad del sistema de soldeo. Las probetas soldadas con gas y sin gas de proteccién
presentaron una dilucién del 26% y 19% respectivamente. La diferencia de dilucidn entre aleaciones
podria ser explicada por cambios producidos en la fuerza de vapor que se produce en las probetas
soldadas sin proteccion gaseosa. Respecto de la relacion entre dilucidn y proteccidon gaseosa se
observd que las probetas soldadas sin gas presentaron mayor tasa de deposicién y menor dilucion
con el sustrato. Ambos fendmenos estarian relacionados con el aumento del “stick out”, de 18 a 25
mm y la menor penetracidn asociada al cambio del modo de transferencia de globular a globular
repelido.

4.4.4. Composiciéon Quimica

En la tabla 4.16 se muestra el resultado del analisis quimico obtenido sobre cada probeta y cada
capa.
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Tabla 4.16. Composicidn quimica del metal depositado (%peso)

Probeta C Mn Cr Nb Mo | W B

HG1/A1 1,49 0,39 14,3 5,5 3,2 57 | 4,8

HO1/01 | 1,60 0,39 14,9 5,7 34 |61 49

HG2/A2 1,60 0,34 171 7,2 4,0 7,5 51
HO2/02 | 1,70 0,37 18,1 7,3 4,1 7,8 51

La composicidon quimica resultante presentd una alta concentracién de elementos de aleacidn
conformando sistemas multicomponentes Fe-(Nb,Cr,Mo,W)-(C,B), cumpliendo con los tépicos para
la formacidn de nanoestructuras que establecen como minimo la interaccidn de tres elementos de
aleacidn con una diferencia de radio atémico mayor al 12% y que el calor de mezcla entre sus tres
elementos principales sea negativo [7].

Mayores concentraciones de C, Cr, Nb, B y Mo/W fueron observadas en las muestras con 2 capas,
especialmente el Cr, en las probetas soldadas sin gas de proteccidn. Esto podria estar relacionado
principalmente con la menor dilucién en las probetas soldadas sin gas. La mayor longitud libre del
alambre produjo un incremento en la tasa de deposicion.

4.4.5. Caracterizacion microestructural y microscopia electronica SEM

En la figura 4.44 se muestran los espectros de DRX obtenidos para todas las condiciones
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Figura 4.44. Espectros de DRX de todas las condiciones.

En la figura 4.44 se puede ver que la microestructura estuvo formada por Y-Fe y a-Fe, detectandose
la presencia de carboboruros metalicos (Cr,Fe);(B,C)s, (Cr,Fe).s(B,C)s [16]. También se identificaron
carburos de Nb en todas las probetas. El tamafio de cristalito fue de entre 50-90 nm. El porcentaje
de carburos y carboboruros fue mayor al 70%. Se observo un leve aumento de Y-Fe y de los
carboboruros (Cr,Fe);(B,C)s en las probetas soldadas bajo proteccidn gaseosa y con dos capas. Esto
estaria asociado a la mayor velocidad de enfriamiento y al mayor contenido de elementos de

aleacion.

En la figura 4.45 se muestra una micrografia de electrones retrodifundidos de la probeta Al. Se
puede distinguir una gran dispersion de precipitados duros en formas de bloque vy tipo listones
homogeneamente distribuidos. El porcentaje de los mismos es de alrededor del 65%, lo que es
consistente con lo observado en los espectros de difraccion de rayos x.
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g Carboboruros

[Mo"

En la figura 4.46 se muestras diferentes imdagenes de electrones secundarios y retrodifundidos
realizadas sobre el Ultimo cordén y en la zona central del mismo.

o\

& Carboboruros {8 e
deW/Mo v

Figura 4.46. Imagenes SEM, con electrones secundarios y retrodifundidos
(SE/BS) de las muestras soldadas con y sin proteccion gaseosa.
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Se observan los carburos de niobio de tamafio de 2 a 4 um, caboboruros de Mo/W en forma de
bloque de 10um en la primer capa y de 20 um para la de dos capas, carboboruros alargados
(Cr,Fe)23(B,C)s de 10 a 15 um de ancho vy el eutéctico formado de laminas planas y globulares de
precipitados del tipo (Cr,Fe)s(B,C); de espesor 1 a 3 um en una matriz a-Fe.

Ademads imagenes realizadas con electrones retrodifundidos, figura 4.47, (BS) mostraron
carboboruros complejos W/Mo tipo bloque, homogéneamente distribuidos, carboboruros tipo
liston (Cr,Fe)23(B,C)s, y el microcontituyente eutéctico constituido por laminas planas y globulares
de carboboruros (Cr,Fe)7(C;B)s y a-Fe [41-44]. También se observaron carburos de Nb dentro de los
carboboruros W/Mo. El porcentaje de carburos y carboboruros fue mayor del 70%. Ademas se
observé un aumento marcado de la cantidad los carboboruros alargados (Cr,Fe)23(B,C)s en las
probetas soldadas con dos capas y sin proteccién gaseosa, como se observa en la figura 4.47, Esto
estaria asociado a las menores velocidad de enfriamiento y dilucién con el sustrato.

Figura 4.47. Imagenes electronicas comparativas de la distribucidon de fases y
carboboruros.
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4.4.6. Microdureza Vickers de los depdsitos de recargue

En la figura 4.48 se muestran los perfiles horizontales de dureza de los diferentes cupones.

1200
800
qer 2o 3er 4o

. Cordon Cordon Cordon i Cordon
> 600 ‘ ‘ '

400 Linea de barride

200

0
0 10 20 30 40 50

Distancia [mm]
Figura 4.48. Grafica de los barridos de dureza.

La dureza HV, tomadas sobre los depésitos, estuvo entre los 900 y los 1100 HV, esto es consistente
con lo reportado para este tipo de materiales [10, 16]. Se puede ver que las probetas con dos capas
presentaron las mayores durezas. Esto se explicaria por alta fraccion de fases de duras en ambas
condiciones producto de su mayor contenido de elementos de aleacién, ver tabla 4.3.4. No se
observaron grandes diferencias en funcién del tipo de proteccidn gaseosa.

En la figura 4.49 se presentan los resultados de microdureza de las diferentes fases. Los valores de
microdureza son el promedio de 3 mediciones realizadas sobre cada fase con HV gzs.

—_—— 20 um

Figura 4.49. Medidas de microdureza de fases, cupon Al.
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Se puede ver que las microdurezas de fases fueron de: 1460 HV para los carburos de niobio, 1150
HV para los carboboruros de Mo/W, de 920 HV para los carboboruros de Fe/Cr y de 695 HV para el
eutéctico. Se observo que la microdureza de la zona bifésica o eutéctica varié en funcidn del nimero
de capas siendo menor para las probetas soldadas sin gas de proteccidn. Esto estaria relacionado
con la disminucién de la cantidad en volumen del carboboruro eutéctico (Cr,Fe)7(C;B)s.

4.4.7. Desgaste Abrasivo.
En la tabla 4.17 se observan los resultados de pérdida de peso de tres mediciones por condicién.

Tabla 4.17. Valores de pérdida de peso para las probetas A1, 01, A2 y 02

Peso Inicial Pérdida de Promedio
Identificacion Muestra lg] Peso Final[g] peso [g] pérdida de
peso [g]
1 118,1891 118,1278 0,0613
A1l 2 127,7730 127,7077 0,0653 0,0629
3 127,2155 127,1552 0,0623
1 151,7279 152,6713 0.0547
o1 2 152,6998 152,6409 0,0588 0,0579
3 164,8876 164,8274 0,0602
1 143,04868 142,9899 0,0588
A2 2 126,8030 126,7638 0,03925 0,0523
3 142,613 142,5542 0,05885
1 184,3861 184,3378 0,048275
02 2 186,4209 186,3758 0,0451 0,0511
3 186,188 186,1278 0,060125

Las muestras soldadas con dos capas presentaron mayor resistencia al desgaste (10-15%) en
comparacién con las de una capa. Ademads, en este sentido, se observd que las probetas soldadas
sin proteccién gaseosa tuvieron una mejor resistencia al desgaste. Esto estd relacionado con los
mayores porcentajes y distribucion de fases duras como los carboboruros (Fe;Cr),s (C;B)s y los
carboboruros W/Mo. Ademas la tasa de desgaste cambid levemente para los depdsitos con dos
capas, hecho asociado a la menor dilucién, al aumento de tamafio de los carburos de W/Mo vy al
aumento en la cantidad carboboruros (Fe;Cr)23 (C;B)e.

En la figura 4.50 se muestran las imagenes SEM de la superficie desgastada de la probeta O1. La
zona analizada pertenece al centro de la superficie de desgaste
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Direccion de abrasion Direccion de abrasion

Fractura
W/Mo

Se observd que las lineas de abrasién en sentido a la direccidon de desgaste, producidas por el rayado
de la arena. Los carboboruros de W/Mo, que rodearon al NbC, aumentaron la resistencia al rayado
del material debido a que impidieron el desprendimiento del carburo.
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Lineas Auxiliares

4.5 Resistencia al desgaste abrasivo en recargues sometidos a
tratamiento térmico post- soldadura.

Se selecciond cupones con dos capas y soldados con proteccidn gaseosa de la serie Fe -(Cr,Nb)-(B,C)
para llevar a cabo tratamientos térmicos post -soldadura. Los mismos se realizaron a 500, 600, 700,
800 y 900 °C, durante 3 horas. Las probetas se identificaron en funcién de la temperatura de
revenido y AW (as welded = como soldado) para la que no tratada térmicamente.

4.5.1. Patrones de difraccion de rayos x de las muestra tratadas térmicamente.

En la figura 4.51 se muestra los patrones de difraccion de rayos x de las muestras tratadas. Se puede
verse que la microestructura estuvo formada por a-Fe, detectdndose también la presencia de
carboboruros metalicos [(Cr,Fe);(B,C)s, (Cr,Fe).3(B,C)s]. Se observé una disminucion mondtona del
carboboruro (Cr,Fe);(B,C); desde la probeta AW hasta los 800°C. Ademas se puede ver un
crecimiento de la fraccidn de carburos (Cr,Fe),3(B,C)s. Se detectd la presencia de carburos de Nb y
de precipitados (Cr,Fe)s(C,B) para todas las probetas.

xAlfa-Fe ®M6X AM7(BC)3 ®=M23(BC)6 - CNb
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Figura 4.51. Espectros de difraccion de muestras tratadas térmicamente.
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En la Fig. 4.52(a) y (b) se muestra una micrografia de la probeta AW. Se pueden distinguir los
carburos de niobio de tamafio de 2 a 4 um, los carboboruros (Cr,Fe).3(B,C)s de 10 a 15 um vy el
eutéctico formado de laminas planas y globulares de espesor 1 a 3 um de precipitados del tipo
(Cr,Fe);(B,C)s en una matriz a-Fe.

Figura. 4.52. (a) Imagen SEM de AW; (b) Imagen SEM con BSE.

En la Figura. 4.53 se muestran las imagenes SEM de las probetas tratadas térmicamente entre 500
y 900 °C. Se encontrd un engrosamiento del carburo eutéctico para las probetas tratadas desde los
500 a los 800 °C. Esto estaria relacionado con la redistribucion de C y B y la transformacién del
carboboruro (Cr,Fe);(B,C)s al (Cr,Fe).s(B,C)¢ [16]. Esto es consistente con lo observado en los
espectros de difraccion. Ademas se observd la precipitacion de pequefios carburos MeX (M=Cr,Fe;
X=C,B) sobre la matriz a-Fe. Esto estaria asociado con la pérdida de solutos de la matriz
nanoestructurada. En la probeta tratada a 900 °C se puede ver una disolucién parcial de los carburos
eutécticos y la coalescencia de los carburos secundarios del tipo (Cr,Fe)7(B,C)s [35-40].
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Figura. 4.53. Imagenes SEM de las probetas 500, 600, 700, 800 y 900 °C.

4.5.2. Microdurezas de fases de los depdsitos tratados
En la Fig. 4.54 se presentan los resultados de microdureza, promedio de cinco mediciones, de las
diferentes fases. La microdureza de las fases se midié con HV0,025.

Se observd que la dureza del depdsito HV2 presentd una disminucion hasta los 800 °C y un
endurecimiento para la probeta tratada a los 900 °C. Esto estaria asociado con las variaciones de las
microdurezas de las fases, como se observa en la Fig. 4.54. Se puede ver que la microdureza del
carboboruro (Cr,Fe),3(B,C)s no presentd significativas modificaciones en todas las probetas siendo
los valores obtenidos consistentes con lo esperado para este tipo de materiales [16]. Ademas, el
tratamiento térmico de la fase a-Fe hasta los 800 °C produjo una disminucién de la microdureza.
Esto estaria asociado con la pérdida de elementos solubilizados y el aumento del tamafo de
cristalita [16-18]. Por ultimo, para la probeta tratada a 900 °C se observé un fuerte aumento de la
dureza debido a la presencia de carburos (Cr,Fe)s(B,C) y (Cr,Fe);(B,C)s de gran dureza [13-15].
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Figura 4.54. Grafica de la microdureza en funcion de la temperatura de revenido.

4.5.3. Desgaste Abrasivos de muestras tratadas.

En la Figura 4.55 se presentan los resultados de pérdida de peso, promedio de tres mediciones. Las
probetas tratadas térmicamente entre 600 y 800°C presentaron una menor resistencia al desgaste
(30-40 %). Esto estaria asociado a la disminucion de la microdureza de la matriz, como se indica en
la figura 4.54, Ademas, en este sentido, se observd que las probetas 900°C presentaron una leve
mejor resistencia al desgaste.
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Figura 4.55. Pérdida de peso de todas las condiciones

En la Fig. 4.56 se muestra una imagen SEM de la superficie desgastada. La zona analizada pertenece
al centro de la superficie de desgaste. Se detecté la presencia de lineas de abrasion, en sentido a la
direccion de desgaste, producidas por el rayado de la arena. Ademas, se observd la presencia de
precipitados, los cuales fueron confirmados mediante EDS. El espesor promedio de los surcos fue
deentre 1y 20 um.
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Figura 4.56. Imagen de la superficie desgastada de la muestra 900°C

~ [Cr,Fe),a(B,C),

b

(Cr,Fe),s(B,C), «—

Lineas de abrasion”

Figura 4.57. Imagenes SEM de las superficies desgastadas de las muestras AT2 tratadas a
500, 800, 900 °C
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Enlafigura 4.57 se muestras las imagenes SEM de las probetas que presentaron las variaciones mas
representativas. Las zonas analizadas pertenecen al centro de la superficie de desgaste. Se detectd
la presencia de las lineas de abrasién, en el sentido a la direccién de desgaste producidas por el
rayado de la arena. Ademas se observé la presencia de carboboruros (Cr,Fe)»3(B,C)s seccionados por
la abrasion y un afinamiento en el ancho de los mismos producto del aumento en la resistencia
debido a un aumento en la dureza de la matriz a-Fe y la presencia de precipitados en las muestras
tratadas a 900 °C

4.5.4. Microscopia de Transmision (TEM)

En la figura 4.58a se observa una imagen de campo claro de la muestra sin tratamiento térmico,
(AW), en la zona de la matriz a- Fe, mostrando los limites de grano siendo el ancho medido de unos
cientos de nandmetro. El espectro de difraccién de electrones confirma una estructura de la ferrita
cubica deformada debido a la presencia de intersticiales en la red [1]. El grupo espacial es Im-3m, el
nimero de grupo espacial es 229 y el pardmetro de red 2.882 A. Esto fue confirmado en el espectro
de difraccién de rayos X. La composicidn quimica cualitativa realizada por medio energia dispersiva
de rayos x (EDS), figura 4.58c indica la presencia de Fe — Cr — C.

Low 200 3.00 40 5.00 [ 700 a0 9.00 1000 100 keV C)

Figura 4.58. Imagen de microscopia de transmision a) matriz a- Fe, b) patron de
difraccion y ¢) composicidon quimica.
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En la figura 4.59 a, b y ¢ se muestra la imagen de campo claro y el patron de difraccién y
cuantificacidn cualitativa de carburos de niobio de estructura cubica de la probeta sin tratamiento
térmico. Las figuras 4.59 d, e y f corresponden al M23BCs, estructura cubica, grupo y numero espacial
Fm-3m 225 y parametro de red 10,658 A. Por ultimo, las fotos 4.59 g), h) e i) fueron realizadas al
carboboruro eutéctico M7BC3. La estructura cristalografica es ortorrombica, grupo espacial Pnmay
numero 62. Los pardmetros de red a =4.426, b =7.010, c = 12.140. Estas imdagenes fueron realizadas
sobre la muestra AW.
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Figura 4.59. Imagenes campo claro, difraccion de e y composicion quimica de a), b) y
c) Carburo de Nb, d), e) y f) (Cr,Fe)23(B,C)s vy g),h) e i) (Cr,Fe)s(B,C)s.

En las figuras 4.60 a) y b) se muestran las imagenes de campo claro de la muestra tratada a 900°c.
Se pueden ver los precipitados de M6X sobre la matriz a-Fe. Los patrones de difraccién de
electrones indican una estructura cristalina cubica compleja de composicidon quimica Cr,Fe-C [45-
49]. Estos carburos de Cr,Fe es consecuente con lo encontrado con los patrones de difraccion de
rayos x.
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Figura 4.60. Imagenes de la muestra tratada térmica a 900 C a) y b) Campo claro de
precipitados de Fe c) patrén de difraccion de electrones y d) EDS.
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4.6. Desgaste de Alta presion

Con el fin de estudiar el comportamiento del material Fe-(Cr, Nb)-(C, B) en aplicaciones de desgaste
de 2 cuerpos se realizé la siguiente linea. La misma consta de la confeccidn de probetas cilindricas
extraidas de las muestras soldadas en corddn simple sin proteccidn gaseosa. Debido a que la zona
2 de desgaste difiere en altura, ver figura 4.61, respecto a la analizada en la seccién 4.1, zona 1, se
realizé nuevamente la caracterizacion macroestructural y de dureza.

Figura 4.61. Esquema de las diferentes zonas de andlisis del cordén Fe-Cr,Nb-B,C.

A continuacidn, se detallaran estudios metalograficos realizados sobre la cara superior del pin, la
cual fue sometida a desgaste.

En la figura 4.62 se muestra la variacion de las fases en funcidn del calor aportado clasificado por
calor aportado y velocidad de soldadura

Figura 4.62. Microestructuras de las muestras soldadas.
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Se puede ver en la figura 4.62 que la microestructura presenta un modo de segregacion dendritico
formado por una fase eutéctica y otra alfa-hierro, la cual se afino con el aumento de la velocidad de
soldadura. La fase eutéctica formada por carburos que alcanzaron el largo de los 20 um por un ancho
de 3 um (H3) disminuyeron de tamafio con el aumento de la velocidad y la disminucién del calor
aportado hasta valores de 1um x 2um (L7), ver magnificacion figura 4.63. Ademas, el porcentaje de
fase eutéctica aumentd con el incremento del calor aportado. Las probetas H5 y H3 presentaron
precipitados alargados del tipo M23(BC)6. Ambos efectos estarian relacionados con los niveles de
dilucién y el modo de solidificacion reportados en la seccidn 4.1.

A partir de las imagenes de las fases eutécticas (figura 4.62) se observa que el espaciado entre
carboboruros cambio de 1 micrén a centenas de nandmetros. Ademas, la morfologia paso de placas
a una red de finos bloques. Este estaria relacionado con la variacién de las velocidades de
enfriamiento, siendo mayor para las probetas soldadas con menor aporte térmico. En todas las
probetas se observaron dentro de las fases eutécticas carburos de niobio.

4.6.2. Micro dureza Vickers de fases eutécticas y depositos sodados

La microdureza en la cara de desgaste se muestra en la figura 4.64.
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Figura 4.64 Grafica de microdureza en funcidn del calor aportado.
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La microdureza fue medida sobre la superficie del pin y se observaron cambios respecto a la medida
en la superficie del corddn de la tabla 4.5. Los valores maximos se observaron para las probetas
soldadas con alto calor aportado (figura 4.44). Esto estaria relacionado con la presencia de fases
duras como son los carboboruros M,3BCs. Las probetas soldadas con menores aportes térmicos
presentaron una disminucién de la microdureza relacionado con la dureza de la fase a-Fe (alrededor
de los 640 HV) y de la fase eutéctica.

4.6.3. Tasa de desgaste de alta presion (ASTM G-132-01)
En la figura 4.65 se presentan los resultados de los ensayos realizados sobre todas las probetas de
1 corddn simple sin proteccidn gaseosa.
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Figura 4.65. Tasa de desgaste de fases eutécticas

La pérdida de peso medida para todas las probetas presenté dos lineas de tendencia, como se
muestra en la figura 4.65. La primera linea, entre 0,5y 1,7 kJ/mm, estaria controlada principalmente
por la fraccidn de la fase a-Fe y morfologia de las caboboruros eutécticos y la segunda por la
presencia de fase duras, encontrandose las condiciones de maxima resistencia en las posiciones
intermedias de 1,0 a 1,7 kJ/mm [50-53].

4.6.4. Perfil de rugosidad de superficie desgastada

Mediante mediciones de rugosidad observados en la figura 4.66 se corrobord los valores obtenidos
en las probetas que presentaron un mayor desgaste, L10y L7 que tuvieron las mas altas rugosidades
asociado a la penetracién de las particulas duras en comparacion con las probetas con menor tasa
de desgaste donde se observé un perfil mas plano.
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Figura 4.66. Perfiles de rugosidad de las muestras H3, L3, L10

4.6.5. Micrografias SEM de superficies desgastadas.

Todas las muestras presentaron surcos de abrasion producto del contacto entre dos cuerpos: la
aleacidn en estudio y las particulas duras de carburo de silicio (SiC). En las micrografias electrénicas
mostradas en la figura 4.67 se muestra la superficie desgastada de las muestras que presentaron
elevada tasa de desgaste L10 y H5 y las de mayor resistencia L5 y H10. Se observan surcos de
abrasién en la direccién de deslizamiento, microfracturas y delaminacién, los cuales son menores

en las probetas mas resistentes.
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Figura 4.67. Imagen electrénica comparativa de superficie desgastada

En la figura 4.67 puede verse un estrechamiento de los surcos de abrasién para las probetas L5 y
H10 en comparacién con las de mayor desgaste, esto estaria relacionado con el refinamiento de las
laminas de carboboruros M;CBs en el microconstituyente eutéctico como se observa en la figura
4.48 entre la probeta H5 y H10.

En las micrografias electronicas de la figura 4.68 se muestran los mecanismos de desgaste
determinados por lainteraccién de dos cuerpos compuestos por la superficie soldada y las particulas
duras contenidas en el abrasivo.
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Figura 4.68 Mecanismos de desgaste

Se puede observar en la Fig. 4.68a el material de debris adherido a los surcos. Ademas, en la figura
4.68b se muestra delaminacién en los bordes de los mismos el cual estaria relacionado con el efecto
de deformacidn plastica. Por medio de la técnica de electrones secundarios retrodifundidos (BSE)
se puede ver claramente el corte por abrasidn del carburo de niobio NbC en todas las muestras.
Estos no presentaron resistencia al desgaste debido a que el tamafio de los mismos fue mucho
menor que el carburo de silicio y fue arrancado junto con la matriz

Se identificaron microfisuras transgranulares e intergranulares dentro de los surcos de abrasidon
como asi también en los bordes. Estas podrian iniciarse en las zonas de interface del carboboruro
eutéctico.

En las muestras con mayor pérdida de peso se encontrd la presencia de material abrasivo incrustado
en la superficie desgastada, como se muestra en la Fig 4.68.e-f esto fue corroborado con una mayor
profundidad de los surcos de arado. Esto estaria asociado a la presencia de una mayor fase a-Fe de
menor dureza que el eutéctico.
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5.Discusion

En el siguiente capitulo se presentan modelos tedricos para discutir relaciones entre las

caracteristicas microestructurales y las propiedades mecdnicas de microdureza y de resistencia al

desgaste. Para ello se sigue la siguiente secuencia:

Linea Principal

Fe-(Cr,Nb)-(B,C)
Fe- (Cr, Nb, W, Mo)-(B, C)

‘ de capas

Tratamientos
termicos
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Linea Principal

Con el fin de evaluar los parametros adecuados para soldar los cupones de soldadura se realizaron
dos lineas de trabajo que consistieron en la realizacién de 8 cupones cada una, modificando el calor
aportado y la proteccién gaseosa. Se caracterizé macro y microestructuralmete y se evalud la
microdureza de fases y del corddn. A continuacione se presentaran algunos modelos de
solidificacion observados y las relaciones o modelos entre la micro y las propiedades mecdnicas.

5.1. Sistema Fe-(Cr, Nb)- (C,B) y Fe-(Cr, Nb, W, Mo) - (C, B)

5.1.1 Cordé6n Simple Fe-(Cr, Nb)- (C,B)

El material de aporte utilizado es una aleacién base Fe aleada con Cr, Nb, C, B. La eleccion de estos
elementos fue seleccionada para obtener material nanoestructurados o de fases ultrafinas. Es
importante alcanzar la composicién adecuada y evitar grandes diluciones o mezclas o materiales
base no adecuados. Como se comenté en la seccién 2.3, la composicidon quimica es un factor
fundamental en la metalurgia de estos materiales y debe cumplir con las tres reglas empiricas: (1)
un alto grado de configuraciones atémicas densas y compactas; (2) nuevas configuraciones atémicas
locales que son completamente diferentes de las de las fases cristalinas correspondientes; y (3)
homogeneidad de largo alcance con interaccidn atractiva [1,2].

" New Supercooled Liquid Structure

" High Dense Random Packing
MNew Local Configuration

Long=Range Homogeneity

Highly Stabilized Liquid Alloys and
New Atomic Configuration Materials

Metal- Metal Type Pd-Metalloid Type Metal-Metalloid Type

_ ; @ . ®
5 Lor ’*‘:: IR
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oSy S “an T .
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Mg-, Lanthanide, Zr-, | ]
L“_"’HfMMJ [ Pd-,Pt-based J [Fu—.ﬁo—,ﬂl-hamlJ

Figura 5.1 llustraciones esquematicas de las caracteristicas estructurales de las
aleaciones vitreas de metal-metal, Pd-metaloide y metal-metaloide [3].

En un andlisis mas detallado segln Innoe [4] las aleaciones vitreas de tipo de metaloide de metal de
transicién Pd, como el sistema Pd — Cu—Ni —P, consisten en configuraciones densamente compactas
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de dos tipos de poliedros de pares atémicos de Pd — Cu—Py Pd — Ni— P, mientras que Las aleaciones
vitreas de tipo metaloide de Fe — Ln — B y Fe— (Zr, Hf, Nb) —B sistemas ternarios tienen
configuraciones atdmicas de tipo red en las que un prisma trigonal distorsionado y un prisma anti-
arquimediano de Fe y B estan conectados entre si en modos de configuracidon de cara y borde
compartidos a través de dtomos de adheridos de Ln y metales de transicién temprana de Zr, Hf o
Nb. Estas configuraciones atémicas ordenadas de tipo icosaédrico, poliédrico y de red (prisma
trigonal distorcionado y antiarquimediano) pueden suprimir eficazmente los reordenamientos de
largo alcance de los elementos constituyentes que son necesarios para el progreso de la reaccidn
de cristalizacién. Entre los tres tipos de estructuras, el segundo y el tercero son similares en el punto
gue contiene la estructura del prisma trigonal, pero son diferentes en que los ultimos forman una
estructura conectada bien desarrollada de los prismas al compartir sus vértices y bordes. Como
resultado, se puede obtener un liquido subenfriado altamente estabilizado, lo que lleva a la
formacidén de GFA incluso por varios procesos de solidificacion de enfriamiento lento.

N.O.E.: The Number Of Elements
X A.S.M.: Atomic Size Mismatch (in %)

( I) r!.-' H.0.M.: Heat Of Mixing

Stabilized S.C.L
Bulk Metallic Glass

s% ,E (1) o

Nanocrystalline Dispersed
"emsn g X/ el " BLIK Metallic Glass
(Im) ' * H.O.M. << 0 for one atomic paD

Nanoquasicrystalline
" is errged

Bulk Metallic Glass

* for one atomic pair |

(V) Nann%uaslcrystallme

e  etallic Glass,

Nanoquasicrystalline

** for one atomic pair _j

(V)

*** one pair of AS.M. Super Elastic
' — bee and fee 5.8
. (Bulk Shape)

Figura 5.2. Relacién entre los factores de la regla de los componentes y la estructura
resultante en aleaciones masivas [5].

Las aleaciones vitreas o amorfas masivas descritas anteriormente se han obtenido en sistemas de
aleaciones donde se cumplen las reglas de los tres componentes. Cuando alguna de las tres reglas
del componente son violadas intencionalmente agregando elementos con calores de mezcla
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fuertemente negativos (AHm << 0), calor de mezcla casi nulo (AHm = 0) o calores positivos de mezcla
(AHmM> 0) con los otros elementos constituyentes, se forman aleaciones masivas nanocristalinas o
nanoquasicristalinas (que contienen una fase nanocristalina para las aleaciones con AH << 0 y que
contienen otra fase cristalina vitrea, nanoquasicristalina o dendritica para las aleaciones con AH =0
o AH> 0) , como se ilustra en la Fig. 5.2. Ademas, las aleaciones de multiples componentes que
consisten solo en elementos con calor de mezcla positivos y cercano a cero formaran soluciones
solidas supersaturadas de bcc y fcc con tamafios de nanométricos o ultrafinos.

Este ultimo enfoque es el que se utilizard debido a que la aleacién en estudio es afectada por dilucién
con el metal base. La composicién del metal de aporte puro, tabla 4.2.3, indica la presencia de varios
elementos de aleacidn de diferente radio atémico y de calor de mezcla negativo, donde los cordones
de pasada simple se encuentran fuertemente influenciados por la mezcla con la composicion del
metal base, principalmente Fe, no alcanzando las reglas para la formacidn de estructuras vitreas o
amorfas [6]. De todas maneras, si se alcanzara la composicion de aporte puro no se llegaria a evitar
la cristalizacidn debido a que la velocidad de enfriamiento supera la velocidad critica Rc, descripta
en la seccion 2.

La operatividad del proceso FCAW bajo gas Ar-20CO. Yy sin proteccién fue buena. Todos los cupones
presentaron bajo nivel de salpicaduras principalmente para realizadas bajo gas. Esto estaria
relacionado con el modo de transferencia globular repelido que tienen a formar una gota de
transferencia metdlica mds inestable y como consecuencia con salpicaduras.

Los cortes transversales de los cupones presentaron son tipos de geometrias segln la proteccién
del arco, como se indica en la figura 5.3

Figura 5.3. Esquema de la forma del corddn, a) Bajo Ar-20CO2 y b) Sin gas.

En lafigura 5.3a se puede ver que la forma del cordén es eliptica y simétrica y mientras que el cordén
soldado sin proteccién gaseosa tiene una linea de fusion con forma de hongo. La penetracion en
ambas condiciones fue similar pero las probetas sin gas presentaron una mayor tasa de deposicion.

La velocidad de fusién (MR)[7], se expresa como se expresa en la ecuacion 5.1:

pLI?
o

MR=al+ (5.1)
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Donde | es la corriente, L es la longitud del pico de contacto al extremo del alambre (figura 5.4), a
es el drea de la seccidn transversal del alambre y oy B son constantes. Los valores medidos de a y
B para 1,2 mm de alambre de acero al carbonoson a.=0,3mmA~'s tyB=5.10°A"2s" 1

o g
i
i
i 43
Longitud Longitud

del Arcoi alambre

Figura 5.4. Términos utilizados en el arco eléctrico.

A partir de la ecuacién 5.1 se puede ver que la tasa de deposicion de material es funcion
principalmente de la corriente y luego de la longitud libre del alambre y del material. Como se indicé
en el procedimiento experimental la corriente para todas las probetas, comparando con y sin gas,
se mantuvo constante pero la longitud libre del alambre de modifico de 18 a 25 mm para las
probetas con y sin gas. Este cambio estaria relacionado con la energia de arco que es necesaria para
formar las reacciones en la pileta liquida y proveer la proteccidon necesaria al metal fundido [8].

Entonces la longitud libre del alambre justifica el aumento del sobreespesor observado en las
probetas soldadas sin gas de proteccién indicado en las figuras 4.5. En tanto que el cambio en forma
de la linea de fusién debera realizarse un andlisis detallado de la fuerza intervinientes en la pileta
liquida.

Zacharia et al. [9] ha explicado que la dimensién y la forma de la pileta de soldadura se controlan
criticamente mediante el efecto individual y combinado de varios factores como el mecanismo de
flujo de fluido, la temperatura de la gota, la temperatura del arco, frecuencia de transferencia de la
gota, el tamano y aceleracidn de la gota. El mecanismo de flujo de fluido, que es un producto de
diferentes fuerzas motrices, juega un papel determinante en el control de la forma de la pileta
liquida de soldadura.

Para comprender y mejorar el comportamiento de transferencia metalica es necesario considerar
los mecanismos involucrados con mds detalle. El comportamiento de transferencia es el resultado
de un equilibrio de fuerzas que actla sobre la gota de metal. Las principales fuerzas involucradas
son:
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- Fuerza gravitacional, Fg;

- Dragresistencia aerodinamica, Fd;
- Fuerzas electromagnéticas, Fem;

- Fuerzas de vapor, Fv;

- Fuerzas de tension superficial, Fst.

Las fuerzas dominantes y su influencia en la transferencia metalica dependen de las condiciones de
operacion (corriente, voltaje, didmetro del cable, gas de proteccion, etc.) utilizadas y la transferencia
en vuelo libre, el equilibrio de fuerzas estatico en el punto de desprendimiento de gotitas se ilustra
esquematicamente en la Fig. 5.5 y se describe mediante una ecuacién 5.2 de la siguiente forma:

Fg + Fd + Fem = Fv 4 Fst (5.2)

Figura 5.5. Balance de fuerzas en la gota [7].

Si se aplica el modelo descripto de fuerzas intervinientes y se agrega las fuerzas que se producen en
la pileta liquida se obtienen los esquemas indicados en las figuras 5.6 y 5.7.
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Figura 5.6. Esquema de las fuerzas de transferencia el proceso FCAW sin gas de
proteccion.
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Figura 5.7. Esquema de las fuerzas de transferencia el proceso FCAW bajo Ar-20C02.
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En base a los reportado y lo observado experimentalmente, se infiere que durante los estadios
iniciales de formacién, desprendimiento y vuelo libre de la gota los dos modos de transferencia son
totalmente distintos. Para la condicidon soldada con gas se obtiene una gota de tamafio del
aproximadamente el didmetro de alambre [10] y una fuerza neta de vuelo libre dominado por las
fuerzas de gravedad, la electromagnética y la de arrastre en forma positiva a la direccion de
movimiento de la gota. En cambio, en los cupones soldados sin proteccién gaseosa interviene
fuertemente la fuerza de vapor lo que produce un empuje en direccidon negativa y genera el modo
globular repelido caracteristico de este proceso. El tamano de la gota es mayor a 3 veces el didmetro
del alambre y se desplaza en forma lateral al eje del alambre.

Si se completa el ciclo de transferencia metdlica y se analiza que ocurre en la pileta liquida, se debera
analizar qué efectos ejercen la fuerza de Lorents, Marangoni en la pileta liquida.

En el presente estudio, la corriente media se mantuvo constante por lo tanto deberia haber cambios
en la fuerza de Lorentz dentro de la pileta de soldadura. Tal fuerza de Lorentz desarrollada en la
pileta de soldadura genera el movimiento hacia abajo, también conocido como movimiento de
vortice forzado [11], del fluido fundido y transmite calor directamente al fondo de la pileta de
soldadura.

Ademas, es cierto que la fuerza de Marangoni y la fuerza de Lorentz actuaron juntas en el campo de
flujo para controlar el drea de la pileta de soldadura efectiva. Debido al aumento de material
depositado, aumenta la temperatura superficial de la pileta de soldadura, y Kou y Wang [12] han
informado de que el aumento de temperatura disminuye la tensidn superficial, lo que conduce
finalmente a un gradiente de temperatura de tension superficial negativo &y / dT. Mds negativo
oy / dT empuja el liquido fundido en la direccidén hacia el exterior (mayor ancho). Este cambio de
fuerza sumado a las diferencias de tamafio de la gotas y desprendimiento y vuelo libre se traducen
en un corddn con mayor sobre espesor y una linea de fusién con forma de hongo.

A partir de los datos obtenidos de la composicién del metal de aporte puro, del material base y de
los cordones depositados se calcularon los valores promedio de dilucidon de cada probeta. En la
figura 5.1 se muestran los resultados obtenidos junto con los valores de dilucién volumétrica
determinados en la tabla 4.2.4 .
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Figura 5.8. Relacidn entre las diluciones quimicas y geométricas en funcion del calor
aportado

En la figura 5.8 se observa una buena relacién entre la dilucidn quimica y la geométrica. Se observo
qgue en las probetas soldadas bajo gas al aumentar el calor aportado aumentd la dilucién,
relacionado con la mayor penetracién y menor sobremonta, de la figura 4.5. No obstante, también
se encontrd que la dilucidn en las probetas soldadas sin gas de proteccion disminuyd para las
condiciones de mayor calor aportado, debido al mayor aporte de material y baja penetracién. Esto
es consistente con lo observado en los graficos de penetracion y sobremonta y las micrografias de
las probetas.

Asimismo, el hecho de que la diluciéon se haya encontrado entre 25 y 40% para variaciones tan
amplias de aporte térmico es también un dato relevante, dada la importancia de la composicidon
guimica en la formacién de nanoestructuras.

Las morfologias de las fases constituyentes pueden exhibir una amplia variedad de arreglos
geométricos. Muchas investigaciones recientes informan comportamientos de solidificacion y
transiciones morfoldgicas de las fases constituyentes en aleaciones basadas en Fe, basadas en Cuy
otras [13-20]. Sin embargo, pocos estudios se han concentrado en los comportamientos de
solidificacién y las transiciones morfoldgicas de las fases constituyentes en las aleaciones de Cr-Fe-
C. Las transiciones morfolégicas de las fases constituyentes dependen directamente de los
parametros de rugosidad de la interfaz sélido / liquido, entropias de fusién, composiciones quimicas
y fracciones de volumen de las fases constituyentes [20-23]. La entropia de fusion es un criterio
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conveniente para predecir el comportamiento de cristalizacidon de las fases constituyentes. Los
valores de a (a = ASf / R, ASf, entropia de fusidn; R, constante de gas), que son menores que 2,
implican una tendencia hacia el crecimiento de cristales no facetados, mientras que los valores a
mayores favorecen el crecimiento de cristales de formas facetadas.

Recientes trabajos de Chi-Ming Lina [24], realizados en aleaciones Fe-Cr-C modificando el contenido
de carbono de 2,3, 3,8 y 5,4% han encontrado las siguientes microestructuras:

Figura 5.9. Imagenes de las microestructuras Fe-Cr-C con a)2,3%C b)3,8%C y c)5,4%C
[24].

En la figura 5.9 (a), los autores [24] observaron que cuando el contenido de carbono estd presente
como 2,3% en peso, las fases de Cr-Fe dendriticas primarias (a) se forman en las colonias eutécticas
circundantes [a + (Cr, Fe) 23 C6]. La microestructura obtenida para la aleacidn B, que se muestra en
la Fig. 2 (b), estd compuesta por carburos primarios poligonales (Cr, Fe) 23 C6 y [a + (Cr, Fe) 23 C6]
colonias eutécticas. Las observaciones microestructurales también muestran que la aleacién C
consiste en carburos primarios poligonales (Cr, Fe) 7 C3 con forma hexagonal y colonias eutécticas
[o+ (Cr, Fe) 7 C3] en la figura 5.9 (c).
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Figura 5.10. Esquema de la forma interfacial sélido y liquido para crecimiento a) no
facetado y b) Facetado [21].

La transicién morfolégica de una fase primaria depende directamente de la forma interfacial sélido
/ liquido y la entropia de fusion [21]. Las diversas formas interfaciales sélido / liquido se ilustran en
la figura 5.10 [21].

Cuando la interfaz sélida / liquida a escala atémica es una superficie relativamente rugosa, la fase
sélida asume una morfologia dendritica.

Por el contrario, cuando la interfase sélida / liquida a escala atdmica es una superficie relativamente
lisa, la fase sélida adopta una morfologia poligonal.

La figura 5.10 también muestra la relacidn entre el valor de a (= ASf / R) y las caracteristicas
morfolégicas de la fase primaria.

Los valores de a, que son menos de dos, tienden hacia el crecimiento de cristales no facetados,
mientras que los valores a mayores favorecen la produccién de formas de crecimiento facetadas
[23]. Los autores Chi-Ming Lina [24] midieron el valor a de la fase a primaria en la aleacién 2,3 %Cy
fue de 0.52, que predice una interfaz sélida / liquida no facetada. En consecuencia, la primaria a-
fase crece con la geometria dendritica y tiene una estructura no facetada. Por el contrario, para las
condiciones con 3,8 y 5,8%C los valores a primaria de los carburos (Cr, Fe) 23 C6 y (Cr, Fe) 7 C3 son
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15.7 y 3.1, que predicen una interfase sélida / liquida facetada. Por lo tanto, los carburos primarios
(Cr, Fe) 23 C6 y (Cr, Fe) 7 C3 adoptan la forma poligonal con estructuras facetadas.

A continuacidn, se discutiran los modos de solidificacion observadas en las probetas en estudio. Se
pudieron ver, que, en funcion del calor aportado y la dilucién, se observaron 2 patrones de
solidificacién, como los reportados y discutidos previamente.

En el primero se forma la fase a-Fe dendriticay a continuacidn, en la zona interdendritica precipita
el eutéctico, constituido por laminas planas y globulares de precipitados del tipo M7X3 y a-Fe
(figuras 5.11a y 5.11b). El carburo de niobio se forma inicialmente y queda atrapado dentro la fase
eutéctica, como se observa en las fotos 5.11.

En el segundo caso encontrado en las muestras con baja dilucion (H3 y H5), precipitaron inicialmente
los NbC, y posteriormente, con la disminucidon de la temperatura, nuclean sobre ellos los
carboboruros complejos M23X6, como se indica en la figura 5.11c; finalmente, a partir del liquido

remanente se forma el eutéctico, M7X3 y a-Fe [25-31], figura 5.11d.

LiQUIDO
a-Fe -Fe f:a-F
=" == 75"
SOLIDO a)

* * * *
NbC NbC NbC NbC

LIQUIDO / A d & /

SOLIDO C) SOLIDO d)

Figura 5.11. Secuencias de las etapas de solidificacion dendritica y facetada.
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La dureza del depdsito depende del porcentaje de fases y del porcentaje de las misma [19]. Si se
aplica la regla de mezcla se obtiene la siguiente relacién:

Heoraon = HeutecticoX YoEutectico + Hpya3pcex YoM23BC6 + Hyx %a ecuacion 5.3

El concepto de mezclas o compuestos con particulas distribuidas homogéneamente en la matriz
puede aplicarse no solo a los materiales compuestos convencionales y nanocompuestos, como las
aleaciones de Al nanocristalinas reforzadas con SiC [32] y las aleaciones amorfas parcialmente
cristalizadas [33], sino también incluso materiales nanocristalinos compuestos de granos y limites
de grano [34]. Predecir las propiedades mecdnicas generales del compuesto es muy importante para
el disefio y las aplicaciones de materiales. Ha habido muchos intentos de correlacionar las
propiedades mecdnicas generales del compuesto y las propiedades de las mismas: por ejemplo, los
métodos de variacion autoconsistentes [35, 36], las teorias del campo de la media [37], la teoria del
desfase de cizallamiento [38], método de elementos finitos (FEM) [39,40] y una regla de mezclas
(ROM) [41-43]. Entre ellos, el método mas simple e intuitivo para la estimacion de las propiedades
mecanicas efectivas en términos de su constitucion es la ROM. Por lo tanto, aunque el FEM da
resultados satisfactorios para problemas con la geometria compleja y la no linealidad de las
propiedades del material, la ROM es simple y rapida. La solucion para el modelo simplificado
también es util.

A partir de los resultados de microdurezas de fases se obtuvieron los valores de Heutsctico de la gréfica
4.32, el Hy se considerd 680 Hv y la microdureza del M23BCs=1400Hv, segun figura 4.12. Esto valores
se reemplazaron en la ecuacion 5.3 y se obtuvieron las siguientes gréficas 5.12.
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Figura 5.12. Grafico de dureza en funcidn del calor aportado, sin, y con gas.

Los valores variaron entre 806 y 890 HV, siendo consistentes con lo esperado para este material [44,
45]. Este resultado es interesante debido a que al modificar significativamente el calor aportado y
el modo de proteccion del arco eléctrico la micro dureza no varid sensiblemente.

Se observa una buena correlacién entre la dureza HV2 y la calculada por la regla de mezcla. Esto
pone de manifiesto que la aplicacidn de la regla de mezcla es una herramienta rapida y sencilla para
obtener la dureza del material compuesto.

Si se desagrega la dureza del cordén con el porcentaje de microdurezas que aporta cada fase se
observa en la figura 5.13 que la fase eutéctica es la que mds aporta seguida por la fase a-Fe para las
probetas con calor aportado menor 1,7%. En tanto que las fases mas duras como los carburos de
Niobio presentaron una fraccién en volumen menor al 3% con la consecuente poca o casi nula
influencia en la dureza.
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Figura 5.13. Porcentaje de microdureza de fases.
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5.1.2 Cordén simple Fe-(Cr, Nb, W, Mo) - (C, B)

En la siguiente seccidn se discutird sobre los resultados obtenidos de la soldadura de 8 cordones
simple de una aleacién Fe-(Cr,Nb)-(C, B) con la adicion de W y Mo. Se analizard el efecto de soldar
con y sin proteccion y con diferentes calores de aporte. Esto permitira entender y comprender la
relacidon entre microestructuray propiedades mecanicas para definir los pardmetros operativos para
los recargues en capas.

La operatividad de todas las probetas soldadas fue éptima. Los cordones presentaron bajos niveles
de salpicaduray cordones uniformes. En las soldaduras realizadas sin proteccion gaseosa se observo
escoria en los laterales de los cordones. En todas las muestras se encontraron fisuras transversales
caracteristicas del alivio de tensiones [46, 47].

Enla Figuras 5.14y 5.15 ay b se presenta la variacion de la dilucion y el drea fundida en funcién del
calor aportado. Dichos valores de dilucidn y area fundida se calcularon a partir de mediciones
realizadas sobre los cortes transversales [48].
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Figura 5.14. a) Relacion entre la dilucion, b) el area fundida del metal base en funcion
del calor aportado para las probetas soldadas bajo Ar-20C0O2.

40
30 4
e ¥ s
= E "H5 .
£ & 207 L
2 20 ) 1o e
= " Metal & ’ " HT
a TR soldado 2] I=.5
~ = R
10 Metal base B 3 10 -
% Dilucién=_B _x 100 © L7
A+B 2 L10
0 0 ‘
0 1 z 3 4 0 1 2 3 4
Calor aportado [KJ/mm] a) Calor aportado [kJ/mm] b)

Figura 5.15. a) Relacion entre la dilucidn, b) el area fundida del metal base en funcion
del calor aportado para las probetas soldadas sin gas

163



Capitulo 5 — Discusion

El porcentaje de dilucidn se encontrd entre 21 y 34 % para las distintas condiciones de soldadura.
Esto estaria asociado a que la tasa de fusion aumentd en la misma medida que la cantidad de
material depositado con el aporte térmico, ver graficas 5.14. Las probetas con igual calor aportado,
L5=H10 y H7=L3, presentaron leves diferencias respecto de la dilucidn a pesar haber cambiado un
50% los valores de tensidn y corriente. Esto estaria relacionado con un aumento en la eficiencia de
fusién para las probetas soldadas con mayor potencia eléctrica [25]. Este resultado es importante
debido a que el cambio de los pardmetros de soldadura no presentd variaciones significativas en la
dilucidn, lograndose mayor espesor de recubrimiento sin aumentar la dilucidn.

Licudo

W Ao

WMo

N Matnz NB Movinnento

o-Fe/M;X;

torcha

Metal Baze
(MNB)

Hy: = 0

Figura 5.16. Esquema de solidificacion del sistema Fe-(Cr, Nb, Mo, W)-(C, B).

En la figura 5.16 se propone un modelo de solidificacion del sistema Fe-(Cr, Nb, Mo, W)-(C, B). Se
observaron estructuras complejas, siendo el resultado de |a solidificacion de un sistema multifasico,
formado por una aleacidn con 9 elementos en elevadas concentraciones. Se puede ver que el primer
precipitado en aparecer durante la solidificacion fue el NbC [24], el cual actué como sitio de
nucleacién para la formacién de los carboboruros de Mo/W. Asimismo, se observaron carburos
primarios alargados del tipo M23C6. Posteriormente el liquido remante se transformé en el
eutéctico formado por y-Fe o a-Fe y M7(BC)3 [20]. La austenita fue observada sobre zonas
segregadas. Dicha fase se produciria debido a la mayor concentracién de elementos de aleacién en
dichas zonas, lo que produciria su estabilizacion.

Trabajos recientes realizados por Qiang LIU [50] sobre una aleacion Fe-Cr-C, estudiaron el efecto de
la velocidad de enfriamiento, figura 5.17, y la adicidén de agentes de nucleacidn (Tl). En la figura 5.18
se muestran micrografias e imdagenes binarias de los HCCl hipereutécticos con diferentes
velocidades de enfriamiento sin adiciones de Ti.
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5.17. Velocidades de enfriamiento realizadas sobre una aleacién Fe-Cr-C con 1,5%Ti. [50]

Qiang LIU [50] observd que, si la velocidad de enfriamiento aumenta, la probabilidad de nucleacidn
de los carburos primarios de M7C3 aumenta debido al aumento del grado de enfriamiento
insuficiente de la precipitacidon. Con velocidades de enfriamiento bajas, los carburos primarios M7C3
crecen mas grandes y mas gruesos, porque el tiempo de crecimiento se hace mas largo. Por lo tanto,
con el aumento de la velocidad de enfriamiento, el tamafio de los carburos primarios de M7C3

disminuira y se distribuirdn de manera relativamente uniforme. Ademas, el nimero de carburos
primarios M7C3 aumentara a altas tasas de nucleacion.

Condition: Ti=0 mass%
Graphite mold Metal mold

Sand mold

Figura 5.18. Diferentes microestructuras formadas bajo 3 velocidades de enfriamiento
en una aleacion Fe-Cr-C [50].

Ademas, Qiang LIU et. al.[50] analizé que ocurre con la adicidn de Ti hasta 3% y encontraron que la
microestructura consisté en carburos primarios M7C3 con una estructura columnar hexagonal,
carburos eutécticos M7C3 con forma irregular, carburos TiC con una estructura cubica y una matriz
gue contiene principalmente una fase austenita (y). Fue evidente a partir de las fotografias en la
figura 5.19 que, en el caso de la adicidon de Ti, el tamafo de los carburos primarios de M7C3
disminuyd a medida que aumentd la velocidad de enfriamiento.
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Ti=3.0%

De la discusidn anterior, se resume que el tamafio de los carburos primarios M7C3 de los HCCI (High
Chromium Cast Iron) hipereutécticos se puede refinar tanto por adicion de Ti como por aumento de
la velocidad de enfriamiento. Ademas, el nUmero de carburos eutécticos M7C3 aumenta y, en
consecuencia, la estructura eutéctica se refina mediante una mayor velocidad de enfriamiento en
ambos casos sin una adicidn de Ti y con una adicion de Ti.

Si ahora se analiza lo observado en la aleacién Fe-(Cr, Nb, W, Mo)-(C,B) se puede ver una gran
similitud con los mecanismos de solidificacidn reportados. Para todas las probetas, las soldadas bajo
gas y sin proteccion, el tamafio y la distancia media de los carburos de Mo/W vy el espaciado del
carburo eutéctico fue mas fino con la disminuciéon del calor aportado. Esto estaria relacionado con
la variacidn de la velocidad de solidificacién producto del cambio de calor aportado [49].

La dureza del depdsito depende del porcentaje de fases y del porcentaje de las misma [19]. Si se
aplica la regla de mezcla se obtiene la siguiente relacion:

HCOTdOTL = Heutem-wx %Eutectico + HM23BC6x %M?23BC6 + HMOWBCx %a ecuacion 5.4

En las figuras 4.29 y 4.30 se pueden ver las composiciones de microdureza de cada fase. En ambos
casos el porcentaje de fase eutéctica fue preponderante, por lo tanto, es de esperar en base a la
ecuacion 5.4 que la dureza del corddn se aproxime a la dureza del eutéctico excepto para las
probetas con menor dilucién, H3 hasta H5 (sin proteccién gaseosa), que presentan una fraccién 21
y 14 de carboboruros M23BC6 de gran dureza.

En la figura 5.20 se presentan las graficas de dureza de los cordones soldados con y sin gas
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Figura 5.20. Dureza de los cordones soldados con y sin gas de proteccion.
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Los valores variaron entre 1150 y 900 HV, siendo consistentes con lo esperado para este material
[44, 45]. Este resultado es interesante debido a que al modificar significativamente el calor aportado
y el modo de proteccidn del arco eléctrico la micro dureza no varié significativamente. Por lo tanto,
se concluye que para soldadura de recargue utilizar el mayor calor aportado y sin proteccidon
gaseosa. Esto asegura un ahorro en el gas de proteccidn, una reduccién en los tiempos de soldadura
debido al mayor aporte de material y una microestructura adecuada para condiciones de abrasion.
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5.2. Cordon multiple Fe-(Cr, Nb)- (C,B) y Fe-(Cr, Nb, W, Mo) - (C, B)

Para poder estudiar y comparar el efecto de la soldadura con y sin gas de 1 y 2 capas sobre las
propiedades de dureza y desgate de la aleacion Fe-(Cr, Nb)-(C, B) y Fe-(Cr, Nb, W, Mo)-(C, B) se
fijaron los parametros segun la condicidon H3 analizada en la seccidn previa.

En base a las mediciones de composicion quimica del metal de aporte puro y los valores de
composicion quimica medidos en cada probeta, tablas 4.12, y 4.16, se calculd la dilucién quimica y
la comparamos con la medida a partir de las cortes metalograficas y se obtienen la siguiente grafica,
figura 5.21:
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Figura 5.21. Dilucion macro y quimica de todas las probetas

Se puede ver en la figura 5.21 que los cdlculos de dilucidn realizados sobre las macrografias tienen
una buena aproximacion y que las diferencias estarian relacionadas con errores de procesamientos
de datos. Ademas, se observa que las probetas sin protecciéon gaseosa presentaron los menores
niveles de dilucidn, para igual condiciones. Este estaria relacionado con la penetracién y tasa de
deposicion que fue discutido en la seccién 5.1. Ademas, se observé que el consumible mas aleado
presento la menor dilucién. La diferencia de dilucion entre aleaciones podria ser explicadas por
cambios producidos en la fuerza de Marangoni en la pileta liquida debido a las diferencias de
elementos de aleacién [12].

El modo de solidificacién se caracterizd por la precipitacion inicial de carburos de Niobio, de alto
punto de fusién [51] que sirvieron de sitio de nucleacién de los carboboruros alargados M23BC6.
Diferentes autores han planteado que la energia superficial entre los nicleos heterogéneosy la fase
de cristalizacién tiene un efecto importante sobre la formacion del ndcleo y depende de la
estructura de las dos caras cristalinas en contacto (condicion de disposicion, tamafio del atomo y
espaciado interatdmico de las caras del cristal). El valor de ajuste de la red bidimensional mas
favorable en carburos de niobio que actian como nucleos heterogéneos es segun la interface
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M7C3(0001)//NbC(111)[52]. Finalmente, el ultimo liquido remanente transformo en eutéctico a-Fe
y M7BC3. Este tipo de solidificacién fue observada en cordones simples con baja dilucién descriptos
en la seccidén previa.

Investigadores han analizado las etapas de crecimiento del carburo de cromo alargados [53-56], se
ha reportado un trabajo reciente con microscopia laser de barrido confocal (CSLM) [57]. Las
observaciones indicaron que las facetas y la punta de la aguja tienen diferentes mecanismos de
crecimiento, la punta crece rapidamente, probablemente controlada por la difusion y los lados
crecen lentamente de manera facetada, probablemente controlada por cinética interfacial.

La teoria original del crecimiento de la aguja controlada por la difusion en estado estable propuesta
por Zener [58] considerd la ecuacién general de la difusidn que describe el alargamiento controlado
por la difusién de una aguja sin comprometerse a un perfil de difusién exacto que rodea la aguja, y
la mayoria de las teorias subsiguientes sobre el alargamiento se basaron en este concepto. Hillert
[59] encontré que el modelo de Zener no era exacto para altas supersaturaciones y desarrollé un
modelo modificado al que se hace referencia en la literatura como el modelo de Zener-Hillert [60-
63]

Debierre et al. [64] desarrollaron una simulacién de solidificacion de fase para estructuras facetadas.
Su modelo se basd en el supuesto de que la difusion en el sélido es la misma que en el liquido, y que
la forma de la aguja es parabdlica; estas hipdtesis no son adecuadas para el sistema Fe-Cr-C, donde
la difusidn en el sélido es despreciable, mientras que la forma de las agujas no es parabdlica.

Recientemente trabajos realizados por Nairn Barnes et. al.[65], trataron de predecir la tasa de
crecimiento de las agujas de carburo primario en la aleacidn Fe-Cr-C, teniendo en cuenta los
mecanismos de crecimiento mixto y la geometria facetada. Ademas de la teoria, el crecimiento de
carburos se observo in situ utilizando CLSM.

Nairn Barnes et. al. [65] propusieron que para los CCO, las caras externas de la aguja suelen ser
facetadas, lo que sugiere un crecimiento controlado por la interfaz. Los experimentos que realizaron
indicaron que el engrosamiento de las agujas por el crecimiento de la faceta es mucho mas lento
(en dos 6rdenes de magnitud) que el crecimiento de la punta de la aguja, lo que respaldd la hipdtesis
del crecimiento controlado por la interfaz. Independientemente del mecanismo de crecimiento de
facetas, el modelo desarrollado fue valido para todos los casos en que la punta crece por difusiony
el engrosamiento de las agujas es mucho mas lento que el crecimiento longitudinal, por lo que se
desacopla los dos mecanismos de crecimiento. En la figura 5.22 se presenta el modelo propuesto
con sus condiciones de borde.
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Figura 5.22. Modelo de crecimiento del carburo M23X6 propuesto por Branes [65].

Los videos in situ [65] mostraron el crecimiento de las agujas de carburo primarias claramente en la
superficie de la masa fundida. Los carburos se muestran en la Figura 5.23 en el cuadro donde se

midié el valor r0.
# Carbide I

Carbide

1_

—r

— lﬂ“m

Figura 5.23. Imagenes utilizadas para el calculo de crecimiento longitudinal [65].
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Nairn Barnes et. al.[65] determinaron el crecimiento longitudinal de los cuatro carburos mediante
mediciones manuales cuadro por cuadro, y los resultados se muestran en la Figura 5.24. Las
predicciones del modelo las superpusieron con las mediciones experimentales y demostraron una
buena concordancia entre el modelo y las observaciones. Los resultados de los modelos de Zener
(Ecuaciéon 12, asumiendo = 1) y Zener-Hillert (Ecuacidn 13) también se muestran en las graficas para
comparacion. Ambos modelos prevén la tasa de crecimiento, de manera consistente con la
consideracion del transporte de masa de difusidon en toda la longitud de la aguja, en lugar del
tratamiento mas representativo considerando la difusién concentrada en la punta.
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Figura 5.24. Cuadro comparativo de resultados tedricos y los observados in-situ[65].

La Figura 5.25 muestra las cuatro imagenes de carburos en el punto de impacto entre carburos
alargados [65]. El impacto suave fue definido por Nairn Barnes et. al.[65] como el momento en que
observaron por primera vez que el campo de difusidon de otro carburo interactuaba con el carburo
en crecimiento. Los circulos de puntos negros en la medida indican el campo de difusién del carburo
(rd) y las flechas representan la distancia entre la interfaz de avance y el carburo que incide.
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— 50 pm

Figura 5.25. Secuencia de imagenes que muestra el choque durante el crecimiento de
carburos [65].

Si bien el modelo propuesto por Barns predice con bastante precision el crecimiento del carburo
alargado, este no define la direccién de crecimiento. Trabajos realizados por Coronado [66] y Dogan
[67] lograron controlar la direccion de solidificacion mediante le extraccién adecuada del calor a
través de los moldes concluyendo que la direccién de extracciéon de calor controla la direccién de
crecimiento.

En base a lo comentado recientemente y sumando el andlisis realizado sobre el efecto de la
velocidad de enfriamiento y la inclusién de particulas o fases nucleantes se puede resumir que la
solidificaciéon de los carboboruros alargados fue perpendicular a la linea de fusiéon, que el tamafio
lateral de los mismos estuvo levemente influenciado por la velocidad de enfriamiento de cada
corddn y que se presentaron interrupciones de crecimiento debido a interferencias con otros
carburos.

Diferentes autores [67-70] han encontrado que existe una relacién lineal entre la dureza y la
resistencia al desgaste. Si se analiza la relacidon encontrada en las probetas de estudio se observa
gue existe una buena tendencia lineal en los resultados, aunque con leve dispersion, ver figura 5.26.
Se puede ver que las probetas aleadas con W/Mo presentaron la mejor resistencia al desgaste.
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Ademas, en ambas series, en base a las imdagenes de la superficie de desgastada se observd que la
presencia de carburos de niobio tiene una gran importancia debido a que ofrece una eficaz barrera

contra el arado de la arena [71]. El efecto de dilucién y dureza fue mds marcado en las probetas Fe-
Cr,Nb-C,B.
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Figura 5.26. Relacidn entre la tasa de desgaste y dureza de todas las condiciones.

En base a lo observado de las superficies desgastadas se propone el siguiente modelo de desgaste:
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Figura 5.27. Secuencias de desgaste abrasivo a) Muestra antes de la abrasion; b)
Desgaste preferencial de la matriz; c) Fractura de los carboboruros elongados; d)
reinicio del proceso de desgaste [72].
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En la figura 5.27 se muestra 4 etapas del proceso de desgaste abrasivo propuesto por Gualco et. Al
[72] el cual consistid en: las particulas abrasivas golpean e impactan la superficie del revestimiento
duro, erosionan preferentemente la matriz eutéctica y gradualmente rayan y desgastan la matriz.
Esta accién aumenta gradualmente y los carboboruros M23(C,B)6 quedan expuestos al arado, lo
que reduce laresistencia contra el esfuerzo de impacto externoy provoca grietas o desprendimiento
de los carboboruros alargados. Esto promueve aun mas el desgaste de la matriz.

Estudios realizados por Gahr [68], han analizado el efecto de la orientacidén, el tamafio, la dureza y
la fragilidad de los componentes de refuerzo y/o la matriz sobre el desgaste abrasivo y los tabula
segln el siguiente esquema de la figura 5.28.

bord Abmasive Forticles

Figura 5.28. Efecto de las fases sobre la resistencia al desgaste [68].

En general, propone Gahr [68] que la interaccidn entre las particulas abrasivas y los carburos se
puede describir mediante el arado, el corte, el corte y la fractura, y la extraccién de los carburos y
quizds el desgaste de las particulas abrasivas. Esto se muestra esquematicamente en la figura 5-28.
Las particulas abrasivas duras pueden extraer facilmente los carburos pequefios. Los carburos
ductiles que son mas grandes que el promedio de las ranuras de desgaste se cortan con abrasivos
duros. Los carburos fragiles se cortan y se agrietan. Las particulas blandas abrasivas pueden extraer
carburos pequenos o producir grandes pozos. La profundidad de indentacidon de las particulas
abrasivas blandas se reduce sustancialmente con carburos duros. Los carburos grandes unidos de
manera defectuosa a la matriz se pueden extraer deslizando particulas abrasivas suaves. Los
carburos grandes fuertemente adheridos a la matriz pueden desafilar o fracturar particulas
abrasivas suaves, es decir, abrasivas. Las particulas solo pueden atacar la matriz mas blanda. Esto
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puede resultar en carburos sobresalientes que finalmente se fracturan debido a la falta de soporte
por parte de la matriz.

En base al mecanismo propuesto anteriormente se desprende que una de las fases mas importantes
gue controlan la resistencia al desgaste abrasivo es la presencia de fases duras grandes, como los
precipitados alargados descriptos en las micro 4.19. Esto fue confirmado con lo observado en las
imagenes confocal de la figura 4.22 que indican que las zonas sin presencia de carboboruros
alargados el desgaste o arado fue mayor. A su vez, la presencia de carburos complejos de W/Mo,
que rodean a los carburos de Nb, juegan un papel importante en resistencia al arado impidiendo Ia
abrasién del material y mejorando la resistencia al desgaste.
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5.3. Resistencia al desgaste abrasivo en recargues sometidos a tratamiento
térmico post- soldadura.

En la siguiente seccion se estudiard el efecto del tratamiento térmico a 500, 600, 700, 800 y 900 C
en cupones dos capas y soldados con proteccién gaseosa. Se relacionara la microestructura con
propiedades mecanicas y de desgaste.

La microestructura del material en estudio, en condicién como soldado, esta formada por carburos
de Niobio, carboboruros alargados y la fase eutéctica.

En las imdgenes SEM de las probetas tratadas térmicamente entre 500 y 900 °C, presentadas la
figura 4.22 se encontré que el caboboruro alargado no presenté modificaciones mientras que el
carboboruro eutéctico mostré un engrosamiento entre las probetas tratadas desde los 500 a los 800
°C. Esto es consistente con lo observado en los espectros de difraccion. Ademas se observo la
precipitaciéon de pequefios carburos M6X (M=Cr,Fe; X=C,B) sobre la matriz a-Fe. Esto estaria
asociado con la pérdida de solutos de la matriz nanoestructurada. En la probeta tratada a 900 °C se
puede ver una disolucién parcial de los carburos eutécticos y la coalescencia de los carburos
secundarios del tipo M7X3.

Trabajos recientes de K. Wieczerzak et al. [73] han estudiado el efecto de la temperatura en la
evolucion de la reaccion de carburos eutécticos y carburos M7C3 / M23C6 en la aleacién de Fe-Cr-
C rapidamente solidificada. La microestructura de la aleacién investigada fue obtenida por colada y
estaba compuesta de dendritas primarias con ramas secundarias de solucién sélida de Fe-Cr con
M7C3 (M = Cry / o Fe) eutéctica muy fina, similar a una barra, como los carburos predominantes y
una pequefia cantidad de carburos M23C6. Las estructuras cristalinas se los carburos se presentan
en la figura 5.28.
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Figura 5.28. Celda Cristalografica de los carburos Cr7C3 y Cr23C6[73]

Los autores K. Wieczerzak et al. [73] reportaron que, durante el calentamiento, la transformacién
M7C3 / M23C6 se desarrollé en el rango de temperatura entre 500 y 600 ° C. La primera etapa de
la transformacidn de carburos fue la difusién ascendente de cromo desde la matriza M7C3, que se
refleja en el crecimiento anormal de pardmetros de red por encima de 400 C. Cuando la
concentracién de cromo en M7C3 alcanzé el nivel requerido, el carburo ortorrémbico M7C3 se
transforma in situ en el carburo de equilibrio M23C6 cubico con una simetria mas alta de la
estructura cristalina. La transformacién M7C3 / M23C6 da como resultado un aumento significativo
en la fraccién de volumen final de los carburos, lo que mejora el proceso de coalescencia de los
carburos en forma de barra, en la figura 5.29. Después del tratamiento térmico a 650 C (por encima
de la transformacion M7C3 / M23C6), las barras eutécticas comienzan a unirse y formar una red
continua (Figura 5.29). Los carburos, después del tratamiento térmico a 800 C, permanecen como
una fase sélida y aun representan el contorno de las regiones interdendriticas (Figura 5.29),
mientras que el tratamiento térmico a 1000 2C fue suficiente para iniciar el proceso de esferificacién
de los carburos.
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5.29. Efecto de la temperatura en los cambios microestructurales de aleaciones Fe-
Cr-C [73]

En base al modelo propuesto por K. Wieczerzak se puede tener una buena aproximacion de la
evolucién de los carboboruros eutécticos con lo encontrado las imagenes de microscopia de barrido
y de transmisién y espectros de difraccion de rayos X, presentados en el capitulo 4 secciéon 5. Para
que la descripcion se completa faltaria agregara que en el rango de 900C se observaron carburos
secundarios en la matriz o-Fe. El tamafio de los mismos aumentd con el incremento de la
temperatura.

En base a los ensayos mecdnicos de dureza, discutidos en la seccién 4.5.2 y los resultados de
desgaste de la grafica 4.24 se obtiene la relacion lineal mostradas en la figura 5.30.
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Figura 5.30. Relacidn entre la dureza y el desgaste de las probetas con PWHT.

Es interesante observar la tasa de desgate mejord mas de un 60% para las probetas tratadas
térmicamente a 900 debido a la presencia de carburos secundarios que mejoraron la resistencia de
la matriz a-Fe. Los estadios intermedios de revenido entre 600-800 produjeron el crecimiento de
cristallita y la difusion del Carbono que sobresaturaba la red de a-Fe, esto produjo una disminucién
de la dureza y de la resistencia al arado.
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5.4. Desgaste de Alta presion.

Con el objetivo de analizar la resistencia de diferentes tipos de fases bifasicas obtenidas en cordones
de una pasada en Fe-(Cr, Nb)-(C, B) se realizaron ensayos de desgaste de 2 cuerpos de las 8
condiciones analizadas en la seccion 5.1.

La microestructura, descripta en el inicio de este capitulo presento 2 patrones: uno dendritico con
eutéctico y una fase a-Fe y otro con carboboruros M,3BCs y eutécticos. En la figura 4.29 y 4.30 se
presentan en forma detallada las fases.

Recientes estudios Guo et.al.[74], sobre el desgaste abrasivo de carburos eutécticos en una aleacion
de Fe-Cr—W — Mo —V — C utilizando pruebas de rayado con punta de diamante en muestras pulidas
establecieron los mecanismos de desgaste del carburo eutéctico sin protecciéon de matriz, figura
5.31. En la Fig. 5.31 (a), cuando la carga es relativamente pequefia, la profundidad de indentacién
Hc es comparable a la altura h, que representa el grado en que las dendritas de carburo sobresalen
de la matriz después del rayado profundo. Las dendritas abultadas se rompen bajo la fuerza
tangencial para convertirse en residuos de desgaste y se vuelven a incrustar en la matriz junto a los
carburos originales bajo la funcién de fuerza normal. Bajo este mecanismo de fractura, la anchura
de la dendrita aumenté dando como resultado dendritas parcialmente conectadas entre si. A
medida que aumentd la carga, cuando Hc es mayor que h, como se muestra en la figura 5.31 (b), se
formd una gran cantidad de dendritas rotas, parte de estos fragmentos de carburo se volvieron a
incrustar en la matriz cerca del sitio de la fractura mientras que otros residuos de desgaste son
desplazados por el indentador en el sistema de desgaste desplazandolos y volviendo a incrustar en
otra ubicacion de la matriz. La figura 5.31 (c) muestra el caso cuando Hc es mas grande que la
longitud H de |la dendrita, en esta condicidn, el carburo eutéctico se corta de las raices y se convierte
en parte de los residuos de desgaste.

He=h

. Hc-h

H.-H

Figura 5.31. Mecanismos de desgaste de carburos eutécticos [74]
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A partir de lo observado en las imagenes de la superficie desgastada, figura 4.47 y del analisis
anterior se puede concluir que la matriz y el carburo eutéctico interactuaron entre si a través de un
mecanismo complejo durante el proceso de abrasién, que influyd directamente en la dispersion de
energia, la fractura y el desprendimiento de los carboboruros. En primer lugar, la matriz pudo aliviar
efectivamente la alta tensién interna dentro de la regién eutéctica por medio de la deformacion
plastica, retrasando / reduciendo asi el inicio de la grieta. Ademds, cuando la matriz presenté gran
ductilidad, solo se observan grietas intergranulares; Si bien sin la proteccion de la matriz, los
carboboruros podrian desprenderse facilmente y convertirse en residuos de desgaste dentro del
surco de abrasidn. Esto sugiere que la matriz desempeiia el papel de soporte y proteccién de la fase
eutéctica. Ademas, debido a la deformacion pldstica y la alta tenacidad de la matriz, las grietas
dentro de la dendrita o [dminas de carboboruro apenas se extienden dentro de la matriz, lo que
indica que la matriz puede prevenir de manera efectiva la propagacién de la grieta. Ademas, los
residuos de carburo de diferentes tamafios (ya sea en la escala de dendritas o en grupo) se volveran
a incrustar en la matriz con el tiempo. En otras palabras, la matriz en la superficie estara
parcialmente cubierta por residuos de carburo con mayor dureza y, posiblemente, coeficientes de
menor friccion, que pueden mejorar efectivamente la resistencia al desgaste. También es
importante mencionar que en las probetas con menor dureza de la matriz el particular duras de SiC
alcanzaron una gran penetraron que produjo surcos profundos que culminaron la incrustacién de
carburos de silicio y la detencion del surco de arado. En las mismas condiciones se encontraron
zonas de gran micromaquinado con formacidn de pequeiias virutas.

A partir de los resultados de desgaste y de la dureza del pin se encontré la relacidn lineal que se
muestra en la figura 5.32. Los valores de dureza fueron medidos sobre la superficie de desgaste.
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Figura 5.32. Relacidn entre la dureza del eutéctico y el desgaste.

En base a lo comentado anteriormente y de la curva obtenida en la figura 5.32 se puede ver una
buena correlacidn lineal en los resultados de dureza y desgaste y ademds que actuan dos
mecanismos distintos de desgaste. En la figura 5.33 se presenta el modelo de los mecanismos de
desgaste que explicaria lo observado en las graficas 5.32. En las probetas con bajo aporte térmico,
“LOW”, se observé una estructura eutéctica de fases duras particionadas y distribuidas en forma
columnar que no presentan una gran resistencia al rayado del SiC lo que produce una excesiva
deformacion plastica y pérdida de peso. Respecto de las muestras soldadas con alto calor aportado
se observaron carboboruros en forma de placas de gran resistencia al corte con una menor
ductilidad en la interfase matriz-carboboruro lo que produjo el inicio de fisuras y desprendimiento
del material.

Defomnacion Plistica

Figura 5.33. Modelo de los mecanismos de desgaste.
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6. Conclusiones

6.1 Cordén Simple Fe-(Cr, Nb)- (C,B)
En esta parte del trabajoo se evalud el efecto de los pardmetros de soldadura sobre las
caracteristicas de los depdsitos de una aleacidn nanoestructurada base Fe, obtenidos con un
alambre tubular por el proceso de soldadura semiautomatico, con y sin proteccién gaseosa, con
aportes térmicos entre 0,5y 3,5 kJ/mm.

- Todas las probetas soldadas presentaron una buena terminacion superficial, bajos niveles de
salpicaduras y de escorias. La mayoria de ellas fisuraron durante el enfriamiento.

- El modo de transferencia fue globular y globular repelido para las probetas soldadas con gas y sin
proteccion gaseosa respectivamente. El largo libre del alambre se modificé de 18 a 25 mm para las
probetas con y sin gas. En consecuencia, la tasa de deposicidon fue mayor para las probetas soldadas
sin gas de proteccidn. En tanto que el cambio en forma de la linea de fusién cambio de eliptica a
tipo hongo.

- Se encontrd una buena relacion entre la dilucién quimica y la geométrica. Se observé que en las
probetas soldadas bajo gas al aumentar el calor aportado aumenté la dilucién, relacionado con la
mayor penetracidon y menor sobremonta. No obstante, también se encontré que la dilucién en las
probetas soldadas sin gas de proteccidén disminuyd para las condiciones de mayor calor aportado,
debido al mayor aporte de material y baja penetracion.

- Asimismo, el hecho de que la dilucidn se haya encontrado entre 25 y 40% para variaciones tan
amplias de aporte térmico es también un dato relevante, dada la importancia de la composiciéon
guimica en la formacién de nanoestructuras.

- El material depositado presentd una diluciéon de 25-28% para las probetas soldadas con los
mayores aportes térmicos y de 33-38% para aquellas soldadas con los menores aportes térmicos.

- La microestructura estuvo formada por una matriz de a-Fe, carboboruros (M7(BC)3, M23(BC)6), y
NbC. Se observaron variaciones de las fases presentes con el aporte térmico: H3 y H5 (menor
dilucidn) mostraron mayor presencia de M23C6. El tamafio de cristalita, varié de 105 y 125 nm. Se
observaron 2 patrones de solidificacion: el primero se forma la fase a-Fe y a continuacién, en la zona
interdendritica precipita el eutéctico, constituido por ldminas planas y globulares de precipitados
del tipo M7X3 y a-Fe. El carburo de niobio se forma inicialmente y queda atrapado dentro la fase
eutéctica; el segundo, encontrado en las muestras con baja diluciéon (H3 y H5), precipitan
inicialmente los NbC, y posteriormente, con la disminucion de la temperatura, nuclean sobre ellos
los carboboruros complejos M23X6; finalmente, a partir del liquido remanente se forma el
eutéctico, M7X3 y a-Fe [25-31]. Se observd un patréon de segregacion dendritico mds fino con
menor aporte térmico. En la zona interdendritica se vio una estructura laminar/globular con el
mismo comportamiento. Se observo que la fraccidn bifdsica aumenté al aumentar el calor aportado.
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- La dureza varié con el aporte térmico desde 809 hasta 882 HV. Las probetas con similar aporte
térmico presentaron variaciones en la dureza a pesar de tener casi la misma dilucidn. Se observé
gue la microdureza de la fase eutéctica aumentd con el aumento de la velocidad de soldadura.
También se observé una disminucién de la fraccion de la fase a-Fe con el aumento del calor
aportado y un eutéctico globular/laminar mas grueso de menor microdureza. Se detectd la
presencia de caboboruros M23X6 de gran dureza. Por lo tanto, se concluye que soldar con altos
parametros (tensidén y corriente) y sin gas de proteccion optimiza la microestructura y las
propiedades mecanicas ademds de generar un mayor aporte de material.

En sintesis, los resultados presentados muestran que es posible soldar con alto calor aportado,
obteniéndose baja dilucién del material de recargue, lo que favorece el segundo modo de
solidificacién, que genera mayor proporcidon de carburos duros, lo que es deseable en estas
aplicaciones.
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6.2 Cordon simple Fe-(Cr, Nb, W, Mo) - (C, B)

-Los recargues duros de aceros multicomponentes nanoestructurados, de reciente creacion,
presentan un conjunto de propiedades sobresalientes. En esta otra parte del trabajo se analizd la
influencia del calor aportado, sobre la dilucién, la evolucién microestructural y la dureza de
depdsitos nanoestructurados base hierro con carburos complejos, del sistema Cr-Mo-W-Nb-C-B-Fe.
Se soldaron con y sin gas en la configuracién “bead on plate”, mediante el proceso de soldadura
semiautomatico FCAW con proteccion gaseosa, variando el aporte térmico entre 0,5 a 3,5 kJ/mm.

-Se observd que todas las probetas soldadas presentaron una buena terminacién superficial con
bajos niveles de salpicaduras, porosidad o inclusiones. La mayoria de ellas fisuré durante el
enfriamiento.

-Respecto de los pardmetros de soldadura y la geometria del corddn se puede decir que a mayor
velocidad de soldadura se produjo una disminucién en los valores de ancho de corddn, penetraciéon
y refuerzo. El incremento de la potencia eléctrica aplicada generé aumentos en el ancho de cordén,
asi como sobre la penetracidn y la altura del refuerzo, en menor medida. Las probetas soldadas con
similar calor aportado presentaron variaciones en la geometria de los cordones, principalmente en
el ancho. El material depositado presentd una dilucién de 28-34% para las probetas soldadas, sin
una variacién significativa con el aporte térmico.

-Se observaron estructuras complejas, siendo el resultado de la solidificacion de un sistema
multifasico, formado por una aleacidn con 9 elementos en elevadas concentraciones. Se puede ver
que el primer precipitado en aparecer durante la solidificacién fue el NbC [24], el cual actué como
sitio de nucleacion para la formacion de los carboboruros de Mo/W. Asimismo, se observaron
carburos primarios alargados del tipo M23C6. Posteriormente el liquido remante se transformé en
el eutéctico formado por y-Fe o a-Fe y M7(BC)3 . La austenita fue observada sobre zonas segregadas.
Dicha fase se produciria debido a la mayor concentracién de elementos de aleacién en dichas zonas,
lo que produciria su estabilizacién. El tamafio y separacion de los carburos W/Mo aumentaron con
el aporte térmico. La disminucién de la velocidad de soldadura produjo un refinamiento del
eutéctico.

-Los valores de dureza estuvieron entre 1150 y 900 HV. Las probetas con similar aporte térmico
presentaron similares valores en la dureza. Se observé que la microdureza de la fase eutéctica
aumenté con el aumento de la velocidad de soldadura. Se detectd la presencia de caboboruros
M23X6 de gran dureza. Este resultado es interesante debido a que al modificar significativamente
el calor aportado y el modo de proteccién del arco eléctrico, la microdureza no varié
significativamente. Por lo tanto, se concluye que para soldar un recargue de este tipo conviene
utilizar el mayor aporte térmico y sin proteccion gaseosa. Esto asegura un ahorro en el gas de
protecciéon, una reduccién en los tiempos de soldadura debido al mayor aporte de material y una
microestructura adecuada para condiciones de abrasion.

En sintesis, los resultados presentados muestran que es posible soldar con alto calor aportado,
obteniéndose menor dilucion del material de recargue, se observa una mayor cantidad y tamanio de
carboruros duros tipo M23-X6 carburos complejo W/Mo.
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6.3. Cordén multiple Fe-(Cr, Nb)- (C,B) y Fe-(Cr, Nb, W, Mo) - (C, B)

-Los procesos de soldadura semiautomaticos con proteccion gaseosa (FCAW-G) y sin ella (FCAW-S)
a nivel industrial ofrecen esta posibilidad mediante el empleo de consumibles con depdsitos base
Fe altamente aleados, formando sistemas multicomponentes de Gltima generacion que promueven
una elevada resistencia a la abrasion. El agregado de W/Mo genera carburos alrededor del NbC
formando sistemas de carboboruros complejos en forma de bloque con una distribucion regular y
confiriendo una elevada dureza a los depdsitos. Por tal motivo la adicidn de elementos no es trivial
y surgiere la necesidad de un estudio mas profundo ya que influyen sobre la microestructura
resultante afectando la resistencia al desgaste. En este contexto se ha implementado en sistemas
Fe-Cr-C la adiciéon de Nb-W-Mo dentro de los consumibles tubulares para lograr depdsitos con
carboboruros complejos en una matriz a-Fe nanoestructurada. En esta parte del trabajo se evalué
la respuesta al desgaste en dos depdsitos de soldadura multicomponentes: Fe-(Nb-Cr)-(C-B) y Fe-
(Nb-Cr-Mo-W)-(C-B) para comparar las prestaciones a la abrasion relacionadas con la
microestructura obtenida. Encontrandose lo que se concluye en la siguiente sintesis

- Se observa que las probetas sin proteccidon gaseosa presentaron los menores niveles de dilucién,
para igual condiciones. Este hecho estaria relacionado con la penetracidn y tasa de deposicion.
Ademas, se observd que el consumible mas aleado presento la menor dilucidn. La diferencia de
dilucidn entre aleaciones podria ser explicada por cambios producidos en la fuerza de Marangoni
en la pileta liquida debido a las diferencias de elementos de aleacidn.

- La microestructura estuvo formada por a-Fe, detectandose la presencia de carboboruros metalicos
(Cr,Fe)7(B,C)3, (Cr,Fe)23(B,C)6 en ambas aleaciones . También se identificaron carburos de Nb para
todas las probetas. El tamafio de cristalita fue de entre 80-120 nm para la serie Ly 50-80 nm para la
serie H.

-El porcentaje de carburos y carboboruros de la serie con alto aporte térmico fue mayor del 70%. El
aumento en la cantidad de carboboruros (Cr,Fe)23(B,C)6 para la probeta con dos capas y sin
proteccion gaseosa estaria relacionado con el mayor nivel de elementos de aleacidn producto de la
menor dilucién con el sustrato y la mayor tasa de deposicién.

-Los valores de dureza de la serie L variaron entre 780 HV, para las probetas soldadas con una capa
bajo proteccién gaseosa, y 1020 HV para la probeta de dos capas y sin proteccién. Este aumento
estaria asociado al incremento en la fraccién de carboboruros (Cr,Fe)23(B,C)6.

-La dureza de los depdsitos de la serie H, estuvo entre los 900y 1100 HV. Las probetas con dos capas
presentaron los mayores niveles de dureza. No se observaron grandes diferencias entre las probetas
soldadas con proteccion gaseosa y sin ella.

- Se observo que existe una buena tendencia lineal entre la dureza y la tasa de desgaste, aunque
con leve dispersion. En base a las imagenes de la superficie de desgastada se observé que la
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presencia de carburos de niobio tiene una gran importancia debido a que ofrece una eficaz barrera
contra el arado de la arena [71].

En sintesis, la adicion de W/Mo en la aleacién Fe-(Cr, Nb, W, Mo) — (C, B) (serie H) produjo
la formacién de carboboruros en forma de bloque con una distribucion uniforme
favoreciendo la resistencia al desgaste en un 100% en comparacién con la aleacién Fe-(Cr,
Nb)- (C, B) (serie L). Las probetas soldadas sin gas de proteccion presentaron menor dilucion
y, en consecuencia, un incremento de los carboboruros (Fe;Cr)23(C;B)6 que mejoraron
levemente la resistencia al desgaste.
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6.4. Resistencia al desgaste abrasivo en recargues sometidos a tratamiento térmico post-
soldadura.

-La resistencia al desgaste abrasivo de depdsitos obtenidos por FCAW depende de muchos factores,
pero principalmente la microestructura define sus propiedades. En este sentido se observd que
durante el proceso de soldadura en multipasadas los cordones estdn sometidos a zonas con
elevadas temperaturas, lo que genera transformaciones microestructurales que cambian su
resistencia al desgaste. En esta parte del trabajo se analizé la influencia de la temperatura de
tratamiento térmico sobre la microestructura, la microdureza y la resistencia al desgaste de
depdsitos de aleaciones base Fe nanoestructuradas

- La probeta soldada presentd una buena terminacidn superficial, bajos niveles de salpicaduras y de
escorias. La mayoria de los cordones fisuraron durante el enfriamiento.

- El material depositado presentd una alta concentracidon de elementos de aleacion, dentro del
sistema Fe-(Nb,Cr)-(C,B).

- La microestructura estuvo formada por una matriz de a-Fe, carboboruros metélicos (M7(BC)3,
M23(BC)6) y NbC.

- En las probetas tratadas térmicamente entre 500 y 800 °C se observé un engrosamiento de los
carburos eutécticos. En la probeta tratada a 900 °C se observé una disolucién parcial de los carburos
eutécticos y el engrosamiento de los carburos secundarios del tipo M7X3.

- Se observd que la dureza del depdsito, presentd una disminucidon hasta los 800 °C y un
endurecimiento para la probeta tratada a los 900 °C. En la misma se observo un fuerte aumento de
la dureza producto de la presencia de carburos M6X y M7X3 (M:Cr,Fe; X:C,B) de gran dureza.

En sintesis, las probetas de la aleacién Fe-(Cr, Nb)- (C,B) tratadas térmicamente entre 600 y
800°C presentaron una menor resistencia al desgaste (30-40%). Se observé que las probetas
900°C presentaron una leve mejoria a la resistencia al desgaste.
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6.5. Desgaste de Alta presion.

Nuevas aleaciones multicomponentes Fe-(Nb,Cr)-(C,B) nanoestructuradas han sido desarrolladas
para el recubrimiento de superficiales mediante proceso de soldadura FCAW -S, depositando una
fase eutéctica de alta dureza en una matriz a-Fe nanoestructura. Estos materiales disefiados a partir
de aleaciones amorfas son propensos a formar fases eutécticas producto del calor de mezcla
negativo entre sus elementos de aleacién. Ademas, el porcentaje de esta fase eutéctica, distribucién
y espaciado entre carboboruros varia sensiblemente con el procedimiento de soldadura.
Finalmente, en este trabajo se estudid el efecto de los cambios de la fase eutéctica sobre la
resistencia al desgate de una aleacién base Fe aleada con Nb, Cr, Cy B. Se soldaron 8 probetas con
diferentes velocidades de enfriamiento.

- La microestructura estuvo formada por una baja fraccidn de carboboruros M»3CBg para las probetas
de mayor aporte térmico, y una preponderancia de fases eutécticas M;CB; en una matriz a - Fe.

- Se observo que el porcentaje de eutéctico y la separacidn entre carboboruros aumentaron con el
incremento del calor aportado.

- La microdureza presento una relacién lineal con el espaciamiento eutéctico. La resistencia al
desgaste fue dptima para eutécticos laminares y con poca fase o-Fe.

En sintesis, las probetas que presentaron una menor tasa de desgaste fueron las de un aporte
térmico de entre 1,0 a 1,7 kJ/mm. Se encontré una buena correlacién lineal en los resultados de
dureza y desgaste y ademas observd que actuaron dos mecanismos distintos de desgaste. En las
probetas con bajo aporte térmico, se observé una estructura eutéctica de fases duras particionadas
y distribuidas en forma columnar que no presentan una gran resistencia al rayado del SiC lo que
produjo una excesiva deformacién plastica y pérdida de peso. Respecto de las muestras soldadas
con alto calor aportado se observaron carboboruros en forma de placas de gran resistencia al corte
con una menor ductilidad en la interfase matriz-carboboruro lo que produjo el inicio de fisuras y
pérdida de material.
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