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RESUMEN

Los cermets basados en Fe—SiC constituyen una alternativa promisoria a los
materiales convencionales WC—Co para aplicaciones sometidas a desgaste abrasivo.
Su interés radica no solo en el menor costo y la mayor disponibilidad del Fe y el SiC,
sino también en la posibilidad de combinar la elevada dureza y estabilidad quimica del
refuerzo ceramico con la capacidad de deformacioén y procesamiento de una matriz
metalica basada en Fe. Su potencial como material antidesgaste requiere alcanzar una
alta densificacion y un balance entre resistencia mecéanica y tenacidad a la fractura,
manteniendo la continuidad de la matriz metélica, la retencion del SiC y la estabilidad
de la interfaz Fe-SiC. Estas caracteristicas dependen de las condiciones de
procesamiento, que controlan la consolidacion, la evolucion microestructural y las
reacciones interfaciales y, en consecuencia, las propiedades mecénicas y tribologicas
del material.

En este contexto, el objetivo de esta investigacion fue evaluar la influencia de las
rutas de sinterizacion Hot Pressing (HP) y Spark Plasma Sintering (SPS) sobre cermets
Fe-50 % p/p SiC, estableciendo la relaciéon entre procesamiento, densificacion,
microestructura, propiedades mecanicas y resistencia al desgaste. Para ello, se
fabricaron cermets empleando diferentes distribuciones granulométricas de hierro,
temperaturas y condiciones de sinterizacion. La caracterizacion incluyo densificacion
mediante los métodos geométrico, de Arquimedes y analisis de imagenes, microscopia
Optica y electronica de barrido con EDS, difraccion de rayos X, espectroscopia Raman,
nanoindentacion, dureza, tenacidad a la fractura y desgaste abrasivo.

En HP, la distribucion bimodal del hierro mejor6d el empaquetamiento de los
polvos, favoreciendo la continuidad de la matriz metalica y reduciendo la porosidad
residual. La condicion HP50g10Fes0, seleccionada por presentar el mejor balance entre
densificacion, continuidad de matriz y propiedades mecanicas dentro del dominio
experimental evaluado, alcanzé una densificacion por Arquimedes de 84,12 %, una
dureza de 3,35 GPa y una tenacidad a la fractura de 5,49 MPa-Vm. En SPS, el
incremento de la temperatura hasta 900 °C, combinado con presion uniaxial y corriente

pulsada, favorecio la consolidacion, alcanzandose en SPS-Fes9001,1 una densificacion



por Arquimedes de 90,39 %, una microdureza de 3,91 GPa, una macrodureza de 4,13
GPa y una tenacidad a la fractura de 7,02 MPa-Vm, con baja formacion de grafito.

La caracterizacion microestructural evidencid que la respuesta mecanica depende
de la continuidad de la matriz metalica, la porosidad residual y la evolucion de la
interfaz Fe—SiC, donde la formacion de siliciuros de hierro y carbono libre modifica
la transferencia de carga entre las fases. Los ensayos tribologicos demostraron que la
resistencia al desgaste no depende exclusivamente de la densificacion o la dureza, sino
también de la estabilidad quimica y mecénica de la interfaz Fe—SiC. Aunque SPS
alcanz6 mayores valores de densificacion y tenacidad a la fractura que HP, la
condicion procesada mediante HP presentd mayor resistencia al desgaste,
evidenciando que el desempefio tribologico no puede predecirse a partir de estas
propiedades consideradas de manera aislada.

En consecuencia, los pardmetros de procesamiento mediante HP y SPS controlan
la densificacion, la evolucion microestructural y la estabilidad interfacial y, con ello,
las propiedades mecanicas y el comportamiento frente al desgaste de los cermets Fe—
50 % p/p SiC. Estos resultados aportan criterios para su disefio y optimizacion como
alternativa potencial a los cermets convencionales WC—Co.

Palabras clave: cermets Fe—SiC; Hot Pressing; Spark Plasma Sintering;
densificacion; microestructura; estabilidad interfacial; propiedades mecanicas;

mecanismos de desgaste
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ABSTRACT

Fe—SiC-based cermets represent a promising alternative to conventional WC—Co
materials for applications subjected to abrasive wear. Their appeal lies not only in the
lower cost and greater availability of Fe and SiC, but also in the possibility of
combining the high hardness and chemical stability of the ceramic reinforcement with
the deformability and processability of an Fe-based metallic matrix. Their potential as
wear-resistant materials requires achieving high densification and a balance between
mechanical strength and fracture toughness, while maintaining metallic-matrix
continuity, SiC retention, and Fe-SiC interfacial stability. These characteristics
depend on the processing conditions, which control consolidation, microstructural
evolution, and interfacial reactions and, consequently, the mechanical and tribological
properties of the material.

In this context, the objective of this research was to evaluate the influence of Hot
Pressing (HP) and Spark Plasma Sintering (SPS) routes on Fe—-50 wt.% SiC cermets
by establishing the relationships among processing, densification, microstructure,
mechanical properties, and wear resistance. To this end, cermets were fabricated using
different iron particle-size distributions, temperatures, and sintering conditions.
Characterization included densification measurements using geometric and
Archimedes methods and image analysis; optical microscopy; scanning electron
microscopy coupled with EDS; X-ray diffraction; Raman spectroscopy;
nanoindentation; hardness; fracture toughness; and abrasive wear testing.

For HP, the bimodal iron particle-size distribution improved powder packing,
promoting metallic-matrix continuity and reducing residual porosity. The HP50G10Feso
condition, selected because it exhibited the best balance among densification, matrix
continuity, and mechanical properties within the experimental domain evaluated,
achieved an Archimedes densification of 84.12%, a hardness of 3.35 GPa, and a
fracture toughness of 5.49 MPa-Vm. For SPS, increasing the temperature to 900 °C,
combined with uniaxial pressure and pulsed electric current, promoted consolidation.
The SPS-Fes9001/ condition achieved an Archimedes densification of 90.39%, a
microhardness of 3.91 GPa, a macrohardness of 4.13 GPa, and a fracture toughness of

7.02 MPa-\m, with limited graphite formation.
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Microstructural characterization showed that the mechanical response depends on
metallic-matrix continuity, residual porosity, and the evolution of the Fe-SiC
interface, where the formation of iron silicides and free carbon modifies load transfer
between the phases. Tribological testing demonstrated that wear resistance does not
depend exclusively on densification or hardness, but also on the chemical and
mechanical stability of the Fe-SiC interface. Although SPS achieved higher
densification and fracture toughness values than HP, the HP-processed condition
exhibited greater wear resistance, demonstrating that tribological performance cannot
be predicted from these properties when considered individually.

Consequently, HP and SPS processing parameters control densification,
microstructural evolution, and interfacial stability and, therefore, the mechanical
properties and wear behavior of Fe—50 wt.% SiC cermets. These results provide
criteria for their design and optimization as a potential alternative to conventional WC—
Co cermets.

Keywords: Fe—SiC cermets; Hot Pressing; Spark Plasma Sintering; densification;

microstructure; interfacial stability; mechanical properties; wear mechanisms.
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INTRODUCCION

La friccion y el desgaste constituyen mecanismos relevantes de degradacion de
componentes mecanicos en aplicaciones industriales donde las superficies se
encuentran sometidas al contacto y movimiento relativo con particulas so6lidas. Su
impacto se refleja en la eficiencia energética, la confiabilidad operacional y los costos
de mantenimiento asociados al reemplazo prematuro de equipos y componentes [1,2].
A nivel global, se estima que las pérdidas economicas derivadas de la friccion y el
desgaste superan el 1,4 % del producto interno bruto mundial, mientras que las
pérdidas asociadas especificamente a la friccion pueden llegar a triplicar aquellas
ocasionadas por el desgaste [3,4]. Esta problematica adquiere especial relevancia en
operaciones que involucran el transporte y procesamiento de materiales particulados y
suspensiones solido-liquido, donde los componentes se encuentran sometidos a
condiciones de abrasion y erosion como consecuencia de su interaccion continua con
particulas sélidas [5—18].

Particularmente, la industria minera representa uno de los sectores mas afectados
por estos mecanismos de degradacion. Se estima que aproximadamente el 6,2 % de la
energia mundial es consumida por actividades mineras, de la cual una fraccién
significativa se destina a vencer la friccion y al remplazo de componentes deteriorados
por desgaste [19,20]. En operaciones de transporte de pulpas minerales, molienda,
clasificacion y procesamiento de minerales, los materiales son sometidos
continuamente a condiciones altamente abrasivas y erosivas que limitan su vida util y
generan importantes costos operacionales. En el caso de Chile, donde la mineria
constituye uno de los principales motores de la economia nacional, el desarrollo de
materiales con elevada resistencia al desgaste representa una necesidad tecnoldgica
orientada a mejorar la vida util de componentes sometidos a condiciones de desgaste
abrasivo y erosivo asociadas a la interaccién con particulas s6lidas y suspensiones
solido-liquido, reducir los costos asociados al mantenimiento y contribuir a la
sostenibilidad de los procesos industriales [21-23].

Como respuesta a esta problematica, los cermets han adquirido una importancia
creciente debido a su capacidad para combinar propiedades que rara vez coexisten en

materiales monofésicos. Estos materiales compuestos integran una fase cerdmica



responsable de aportar dureza, resistencia al desgaste y estabilidad quimica, junto con
una fase metalica que proporciona tenacidad y capacidad de absorcion de energia [24—
27]. Gracias a esta combinacion, los cermets han encontrado aplicaciéon en
herramientas de corte, componentes de perforacion, revestimientos antidesgaste y
sistemas sometidos a condiciones extremas de servicio [28,29].

Dentro de esta familia, los carburos cementados WC—Co constituyen actualmente
el estandar industrial para aplicaciones de desgaste severo debido a su excelente
combinacion de dureza, resistencia al desgaste y tenacidad [30]. Sin embargo, el
elevado costo de sus materias primas, la criticidad estratégica del tungsteno y el
cobalto, asi como las crecientes preocupaciones asociadas a la disponibilidad de estos
recursos y a los riesgos ambientales y sanitarios vinculados al uso del cobalto, han
impulsado la busqueda de materiales alternativos capaces de ofrecer prestaciones
comparables mediante el empleo de elementos mas abundantes y econdémicamente
accesibles [31-34]. En este escenario, los sistemas basados en hierro han despertado
un creciente interés debido a su bajo costo, amplia disponibilidad y potencial para ser
procesados mediante rutas pulvimetalirgicas convencionales y avanzadas.

Entre los distintos sistemas propuestos, los cermets Fe—SiC representan una
alternativa particularmente atractiva para aplicaciones sometidas a desgaste abrasivo
y erosivo. El carburo de silicio posee elevada dureza, excelente estabilidad quimica y
es un material facilmente obtenible, con una elevada disponibilidad comercial y un
menor costo relativo en comparacion con el WC, mientras que el hierro actiia como
una fase metalica relativamente tenaz, econdmica y facilmente procesable.
Adicionalmente, el sistema Fe—SiC presenta una elevada reactividad quimica, buena
humectabilidad y una fuerte interaccion entre ambas fases, caracteristicas que permiten
alcanzar procesos de consolidacion en el rango de 900-1100 °C, temperaturas
considerablemente inferiores a las requeridas por muchos sistemas de carburos
cementados convencionales [35,36]. Estas ventajas han motivado numerosos estudios
orientados a desarrollar materiales Fe—-SiC para aplicaciones estructurales y
tribologicas [6,35-43].

No obstante, la misma reactividad que hace atractivo al sistema Fe—SiC constituye
también su principal limitacién cientifica y tecnologica. Diversos estudios han

demostrado que, durante la sinterizacion, particularmente en el intervalo aproximado
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de 900-1100 °C, el carburo de silicio puede experimentar procesos de disociacion
parcial que conducen a la formacion de siliciuros de hierro y carbono libre en forma
de grafito [35-37]. Como consecuencia, la interfaz Fe/SiC evoluciona continuamente
durante el procesamiento, modificando la composicion local, la estabilidad de fases,
la densificacion y el comportamiento mecanico del material [36]. A diferencia de lo
que ocurre en muchos materiales compuestos convencionales [44], donde el refuerzo
ceramico permanece relativamente estable durante la consolidacion, en el sistema Fe—
SiC la respuesta final depende directamente de la estabilidad interfacial alcanzada
durante el proceso de sinterizacion [35,37].

Esta situacion se vuelve particularmente critica cuando el contenido de SiC
alcanza valores cercanos al 50 % en peso. En este régimen composicional, el material
deja de comportarse como un compuesto de matriz metalica convencional y adquiere
caracteristicas propias de un cermet reactivo, donde la elevada area interfacial entre el
hierro y el carburo de silicio amplifica los fendmenos de difusion, formacién de
siliciuros, redistribucion del carbono y precipitacion de grafito [36,40,45]. Como
resultado, la respuesta final del material depende de un delicado equilibrio entre
mecanismos beneficiosos asociados a la mejora de la union y estabilidad interfacial, y
mecanismos perjudiciales relacionados con la formacion de fases fragiles y la
degradacion parcial del refuerzo ceramico [40,45]. En consecuencia, la densificacion
por si sola no constituye un criterio suficiente para predecir el desempeno de estos
materiales, siendo necesario comprender simultaneamente la evolucion de las fases de
reaccion y su influencia sobre las propiedades mecanicas y triboldgicas [37].

A pesar de la relevancia tecnoldgica de este sistema, aun existe una comprension
limitada acerca de como los parametros de procesamiento controlan simultdneamente
la estabilidad interfacial, la formacion de siliciuros, la precipitacion de grafito y el
comportamiento tribologico de cermets Fe—SiC con altas fracciones de refuerzo
ceramico [37,39]. Por ello, la relacion entre procesamiento, evolucion
microestructural, estabilidad interfacial y desempefio frente al desgaste permanece
insuficientemente comprendida, constituyendo una de las principales brechas
cientificas para el desarrollo de cermets Fe—SiC de alto desempefio [36,37,45,46].

Con el propésito de controlar estos fendémenos, durante las ultimas décadas se han

desarrollado diversas técnicas de sinterizacion asistidas por presion. Entre ellas, la
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sinterizacion por plasma de chispas (Spark Plasma Sintering, FAST/SPS) ha
despertado un interés creciente debido a su capacidad para promover una rapida
densificacion mediante la aplicacion simultdnea de presion uniaxial y corriente
eléctrica pulsada [47-50]. Esta técnica permite reducir significativamente los tiempos
de procesamiento, limitar el crecimiento de grano y disminuir el tiempo disponible
para el desarrollo de reacciones interfaciales, modificando asi la evolucion
microestructural respecto a los métodos de sinterizacion convencionales [49]. Sin
embargo, aunque FAST/SPS ha demostrado ser altamente eficiente para densificar
materiales complejos, la informacion disponible sobre su aplicacion en cermets Fe—
SiC continia siendo limitada. Particularmente, existe una escasez de estudios
enfocados en sistemas con contenidos cercanos al 50 %p/p de SiC, donde las
reacciones interfaciales adquieren un papel determinante sobre la evolucion
microestructural y el desempefio funcional del material. En consecuencia, la influencia
de FAST/SPS sobre la estabilidad interfacial, la formacion de siliciuros, la
precipitacion de grafito, las propiedades mecanicas y el comportamiento tribologico
de cermets Fe—50 %p/p SiC permanece insuficientemente comprendida [37].

En este contexto, la presente tesis plantea la hipotesis de que es posible controlar
la evolucion de las reacciones interfaciales entre el hierro y el carburo de silicio
mediante el control de las condiciones de procesamiento, particularmente la
temperatura y el tiempo de exposicion térmica, reduciendo la formacion de productos
de reaccion asociados a la disociacion del SiC y favoreciendo simultaneamente la
densificacion del material [35,45,51]. En este sentido, FAST/SPS resulta
particularmente atractivo para el sistema Fe—SiC debido a sus altas velocidades de
calentamiento y reducidos tiempos de mantenimiento, que disminuyen la exposicion
térmica y el tiempo disponible para el desarrollo de reacciones interfaciales.
Asimismo, la aplicacion simultdnea de presion y corriente pulsada favorece el contacto
entre particulas y puede contribuir a la ruptura de peliculas superficiales de 6xido,
promoviendo la consolidacion mediante ciclos de procesamiento mas cortos. Bajo esta
premisa, se propone desarrollar cermets Fe—50 %p/p SiC mediante prensado en
caliente (Hot Pressing, HP) y FAST/SPS, evaluando sistematicamente la influencia de

los parametros de procesamiento sobre la densificacion, evolucion microestructural,



estabilidad interfacial, propiedades mecéanicas y comportamiento triboldgico del
sistema.

Finalmente, mas allad de la optimizacion de pardmetros de sinterizacion, esta
investigacion busca establecer una comprension de las relaciones existentes entre
procesamiento, estabilidad interfacial, formacion de fases, propiedades mecénicas,
mecanismos de dafo y resistencia al desgaste en cermets Fe—SiC altamente reactivos.
De esta manera, se pretende contribuir al desarrollo de una nueva generacion de
materiales antidesgaste basados en elementos abundantes y econdmicamente
accesibles, capaces de constituir una alternativa tecnologica viable frente a los sistemas
convencionales basados en WC—Co para aplicaciones industriales sometidas a

condiciones extremas de abrasion y erosion.



Capitulo 1 Estado del arte sobre cermets,
definicion, aplicaciones y desafios.

Este capitulo presenta el marco conceptual que sustenta el desarrollo de la presente
tesis doctoral. Se aborda, en primer lugar, la problematica tecnologica del desgaste y
su impacto econdmico, energético y ambiental; a continuacioén, se revisan los
materiales resistentes al desgaste y los fundamentos cientificos de la pulvimetalurgia
y de las técnicas de sinterizacion asistidas por presion (Hot Pressing) y por campo
eléctrico (Spark Plasma Sintering); posteriormente, se sintetiza el estado del arte
especifico del sistema Fe—SiC en términos de microestructura, interfaz, densificacion,
propiedades mecanicas y comportamiento al desgaste; y, finalmente, a partir de las
brechas de conocimiento identificadas, se formulan la hipotesis, el objetivo general y
los objetivos especificos que guian el desarrollo experimental descrito en los capitulos

siguientes.

1.1 Cermets definicidon

Los cermets son materiales compuestos de tipo metal-ceramico cuya principal
fortaleza radica en la combinacion de propiedades que rara vez coexisten en materiales
monofésicos: una fase ceramica que aporta dureza, resistencia al desgaste y estabilidad
quimica, junto con una fase metalica que confiere tenacidad y capacidad de absorcion
de energia [52-55]. Esta combinacion ha permitido su empleo en herramientas de
corte, recubrimientos resistentes a la corrosion y erosion, componentes aeroespaciales
y sistemas de energia avanzada [40,53,54,56—60]. La Figura 1-1 esquematiza los
arreglos de fases posibles en un cermet: (a) fase ceramica continua, (b) fase metélica
continua como aglutinante, y (c) el cermet resultante de la interconexion de ambas
fases [61]. No obstante, la consolidacion tecnoldgica de estos materiales enfrenta
desafios asociados al procesado, la densificacion y la formacion de fases intermetalicas
fragiles, lo que ha motivado un creciente nimero de investigaciones orientadas a

mejorar su microestructura y desempefio.



Esquema de fases interconectadas en cermet FeSiC
A

I 1

a) Fase ceramica continua b) Fase metilica continua c) Cermet resultante

Fig. 1-1 Esquema de fases interconectadas metal-ceramica en cermets: (a) fase
ceramica continua, (b) fase metalica continua como fase aglutinante, y (c) cermet
resultante de la interconexion de ambas fases. Elaborado por el autor a partir de [61].

1.1.1 Carburos cementados WC-Co: Ventajas y limitaciones

Los carburos cementados constituyen uno de los grupos de cermets més exitosos
y ampliamente utilizados a nivel industrial, debido a su excelente combinacion de
dureza, tenacidad y resistencia al desgaste [62]. Entre ellos, los sistemas basados en
WC—Co se han consolidado como el estandar para herramientas de corte, componentes
de perforacion, equipos de mineria y aplicaciones sometidas a condiciones severas de
desgaste abrasivo y erosivo [30,63]. Con el propdsito de ajustar el equilibrio entre
dureza, tenacidad, resistencia al desgaste y estabilidad quimica, se han desarrollado
diferentes composiciones basadas en carburos de tungsteno, carburos de titanio y
carbonitruros, empleando aglutinantes metalicos como Co, Ni, Fe, Mo y sus aleaciones
[29,64]. La fraccion de fase cerdmica en los materiales WC—Co puede variar
aproximadamente entre 70 y 95 % p/p dependiendo de los requerimientos de cada
aplicacion. Mayores contenidos de WC favorecen la dureza y la resistencia al desgaste,
mientras que mayores contenidos de aglutinante incrementan la tenacidad del material
[65]. Por su parte, la Figura 1-2 muestra la relacion entre el tamafio de grano, la dureza
y diferentes campos de aplicacion de los carburos cementados WC—Co. La
incorporacion de elementos como Cr en sistemas WC—CoCr permite ademas mejorar

la resistencia a la corrosion y controlar el crecimiento de grano durante la sinterizacion,



ampliando su rango de aplicaciones industriales [63]. Estos materiales son
ampliamente utilizados en la produccion de herramientas de corte y perforacion, asi
como en revestimientos aplicados mediante técnicas de hardfacing [64].

Sin embargo, la sinterizacion de estos materiales es costosa debido al alto valor
del polvo de WC'y a la limitada disponibilidad global del Co [66]. Dada su importancia
econdmica y el riesgo de suministro, tanto el tungsteno (W) como el cobalto (Co) han
sido incluidos en la lista de materias primas criticas (CRM), lo que impulsa a la
industria a desarrollar materiales duros con aglutinantes y carburos alternativos que

los reemplacen [32,33].
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Fig. 1-2 Aplicaciones de los carburos cementados (WC-Co) segtn el tamaio de
grano de Co y WC. Las lineas diagonales indican la dureza HV aproximada del
material. Elaborado por el autor a partir de [65].

1.1.2 Cermets alternativos basados en Fe

Los cermets con aleaciones de Fe han sido propuestos como una alternativa a los
aglutinantes convencionales basados en Co y Ni, principalmente debido a su menor
costo, amplia disponibilidad y menor criticidad de suministro [65]. Desde el punto de
vista de salud y seguridad, el empleo de Fe también puede reducir algunas de las
preocupaciones asociadas al uso de Co y Ni, ambos sujetos a restricciones y
clasificaciones especificas en normativas internacionales [32—-34,67]. Adicionalmente,
las aleaciones de Fe ofrecen la posibilidad de modificar sus propiedades mediante
tratamientos térmicos, como temple y revenido, permitiendo ajustar propiedades

relevantes para aplicaciones tribologicas, entre ellas la resistencia mecanica y la



tenacidad a la fractura [24,68—70]. Sin embargo, su utilizaciéon como fase metalica
también presenta desafios relacionados con la estabilidad de fases, la reactividad con
los refuerzos cerdmicos y el control microestructural durante el procesamiento. Por
tanto, el potencial de los sistemas basados en Fe como alternativa a los aglutinantes de
Co y Ni depende de la composicion, la microestructura desarrollada y las condiciones
de procesamiento [24].

En las ultimas dos décadas se han investigado diferentes sistemas de cermets con
aleaciones de Fe, evidencidndose que su evolucion microestructural depende de
variables como la velocidad de procesamiento, la temperatura de sinterizacion y el
contenido de carbono, que influyen sobre la formacion de fases secundarias, el tamafio
de grano, la porosidad y las propiedades mecénicas. Maurya et al.[71] mostraron que,
en la fabricacion aditiva de cermets TiC—Fe, la velocidad de depdsito durante el
precalentamiento modifica las dislocaciones, las tensiones internas y la ductilidad del
material. En cermets Ti(C,N)-FeCrMo, el contenido de Mo modifica la
humectabilidad y el tamafio de grano de Ti(C,N), mientras que el incremento de la
temperatura de sinterizacion favorece su crecimiento [72]. Asimismo, un mayor
contenido de carbono promueve la precipitacion de carburos M-Cs en sistemas TiC—
FeCrMo [73], mientras que el tipo de carburo y el contenido de nitrégeno influyen
sobre la porosidad en sistemas TiC—Fe, ZrC—Fe, HfC—Fe y Ti(C,N)-Fe [74]. Estos
antecedentes muestran que el empleo de aleaciones de Fe como fase metalica presenta
tanto posibilidades de ajuste microestructural como desafios asociados a la formacioén
de fases secundarias, la porosidad y la interaccion con el refuerzo cerdmico. Por tanto,
su utilizacion requiere controlar conjuntamente la composicion y las condiciones de

procesamiento para alcanzar el balance de propiedades requerido para cada aplicacion.

1.1.3 Justificacion del uso de SiC como refuerzo.

El carburo de silicio (SiC) es uno de los materiales cerdmicos mas abundantes del
planeta y destaca por su alta dureza, la cual varia en funcidon de los distintos
polimorfismos que presenta [75,76]. Frente al WC, el SiC ofrece una dureza
comparable o superior, pero con una tenacidad a la fractura considerablemente menor,
dado su caracter covalente y su mayor fragilidad intrinseca; esta combinacion de alta

dureza y baja tenacidad es, precisamente, la que motiva su uso como fase de refuerzo



dentro de una matriz metalica ductil capaz de compensar dicha fragilidad, en lugar de
emplearlo como material monolitico. Por esta razon, el SiC ha sido estudiado como
una fase ceramica alternativa al WC en el desarrollo de cermets, y numerosos estudios
han explorado su incorporacién en materiales compuestos para modificar sus
propiedades en funcién de la aplicacién especifica. De manera consistente, estos
trabajos muestran que el aumento del contenido de fase ceramica o de fases metalicas
secundarias en compuestos base SiC incrementa simultineamente la dureza y el
modulo elastico, y en varios casos también la conductividad eléctrica, sin deteriorar
significativamente la tenacidad a la fractura. Asi, Fides et al. [77] observaron en
compuestos SiC/TiNbC que, al aumentar el contenido de TiNbC (30, 40 y 50 % en
peso), se incrementan la dureza y el modulo de Young, mientras que la tenacidad a la
fractura se mantiene constante y la conductividad eléctrica supera ampliamente a la de
las ceramicas convencionales de SiC. De modo similar, la incorporacion de fases
metalicas (Ti y Nb) en cermets base SiC preparados por reaccion in situ aumenta
significativamente la conductividad eléctrica, debido al dopado de los granos de SiC
por difusion de componentes metalicos[78]; y los cermets SiC-B4C con
incorporaciones de Si y Al, procesados mediante Spark Plasma Sintering (SPS),
muestran mejoras en densidad, microdureza y resistencia al desgaste, junto con una
resistencia mejorada a la oxidacion por la formacion de una capa protectora de SiO2
[79]. Considerando estas diferencias, la Tabla 1-1 compara las principales propiedades
fisicas y mecanicas de los constituyentes de los sistemas Fe—SiC y WC—Co, junto con
sus precios de referencia.

Tabla 1-1 Comparacion de las propiedades fisicas, mecanicas y precios de
referencias de los constituyentes en los sistemas Fe-SiC y WC-Co [80-91].

Propiedad SiC WC Fe Co
Densidad (g-cm™) 3,0-3,20 15,25-15,88 7,86-7,88 8,80
Dureza (HV) 2000-3000 1730-3670* =150 ~253
Tenacidad a la fractura, KIC (MPa-m'/?) 3,5-7,0 2,0-3,8 25-60 8-56
Modulo elastico (GPa) 400450 600-707 ~200 =211
Precio de referencia (US$-kg™) 1-3 20-35 0,6-1,5 55-58

Mas alla de sus prestaciones mecénicas, la menor densidad del SiC respecto al
WC introduce diferencias relevantes desde al punto de vista del disefio y

procesamiento [92,93]. Su densidad (= 3,2 g/cm?) es casi cinco veces menor que la del
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WC (*15,6 g/cm?). Dado que el Fe (=7,9 g/cm?) también es sustancialmente menos
denso que el Co (= 8,9 g/cm?®) o que el propio WC, un cermet Fe-SiC resulta
considerablemente mas liviano que un WC—Co de igual volumen como se muestra en
la Figura 1-3. En términos practicos, esto significa que, para un mismo componente
(por ejemplo, un revestimiento o una pieza de desgaste de geometria fija), el sistema
Fe—SiC permite reducir la masa del componente para un mismo volumen , en sentido
inverso, que para una misma masa disponible de material se puede fabricar un volumen
considerablemente mayor de componente en Fe—SiC que en WC—Co, lo que puede
resultar favorables en equipos rotativos o de manipulaciéon donde la masa en
movimiento incide en el consumo energético y en la carga sobre rodamientos y
estructuras de soporte [94]. A esta ventaja volumétrica se suma que tanto el Si como
el C que componen el SiC son elementos abundantes y de bajo costo, al igual que el
Fe.

La combinacion de una matriz de Fe, caracterizada por su bajo costo, amplia
disponibilidad y posibilidad de tratamiento térmico, con un refuerzo de SiC de alta
dureza, baja densidad y elevada abundancia, constituye una alternativa potencial a los
cermets WC—Co. Estas caracteristicas permiten reducir el costo, el peso y la
dependencia de materias primas criticas, justificando el estudio del sistema Fe—SiC
para aplicaciones sometidas a condiciones de desgaste severo. Adicionalmente, el
sistema Fe—SiC presenta una elevada reactividad quimica y buena mojabilidad entre
ambas fases, lo que permite alcanzar procesos de consolidacion en el rango de 900—
1100 °C, temperaturas considerablemente inferiores a las requeridas por los sistemas
de carburos cementados convencionales[35,36]. Estas ventajas han motivado
numerosos estudios orientados a desarrollar materiales Fe—SiC para aplicaciones

estructurales y tribologicas [35-37,39—41,95,96].
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Fig. 1-3 Comparacion esquematica de las ventajas volumétricas y de densidad entre
los sistemas WC-Co y Fe-SiC.

No obstante, la misma reactividad que hace atractivo al sistema Fe—SiC constituye
también su principal desafio cientifico y tecnologico, el cual se examina en detalle en

la seccion 1.4 de este capitulo.

1.2 Fundamentos cientificos

1.2.1 Pulvimetalurgia

La pulvimetalurgia (PM) constituye una ruta de procesamiento de materiales en
estado solido, basada en la sintesis, consolidaciéon y conformado de polvos metalicos
para la fabricacion de componentes estructurales y funcionales con propiedades
especificas. A diferencia de los métodos convencionales de fusion y colada, la PM
permite un mayor control de la microestructura mediante la seleccion de la
composicion, el tamafo y la distribucion granulométrica de los polvos, asi como las
condiciones de consolidacion y sinterizacion, una reduccion significativa del
desperdicio de material y la posibilidad de obtener geometrias cercanas a la neta (near-
net-shape), lo que se traduce en ventajas econdmicas y tecnoldgicas [97]. El proceso
pulvimetaltirgico convencional, esquematizado en la Fig. 1-4, involucra cuatro etapas
principales: (a) produccion de polvos metalicos mediante rutas fisicas, quimicas o
mecanicas; (b) mezclado y acondicionamiento para asegurar la homogeneidad de
composicidn; (c) compactacion de los polvos bajo presion uniaxial o isostética, en frio
o en caliente; y (d) sinterizacion, usualmente en atmoésferas controladas o en vacio,

para promover la difusion atomica y la consolidacion de los compactos.
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Adicionalmente, pueden aplicarse tratamientos posteriores como prensado isostatico
en caliente (HIP), deformacion pléstica severa o tratamientos termomecanicos, con el
objetivo de alcanzar densificaciones casi totales y microestructuras refinadas [98,99].

Una de las principales ventajas de la PM radica en su capacidad para producir
materiales que no es posible obtener mediante técnicas de fusion convencionales: el
procesamiento en estado solido permite combinar matrices metalicas con refuerzos
ceramicos o intermetalicos, posibilitando materiales compuestos con propiedades
sinérgicas: elevada dureza, resistencia al desgaste abrasivo y erosivo, alta tenacidad a
la fractura y estabilidad térmica, lo que explica su creciente utilizacion en el desarrollo
de aleaciones refractarias, superaleaciones, cermets y compuestos de matriz metélica

[97,100].
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La tecnologia pulvimetalirgica convencional presenta también ciertas
limitaciones: (i) la dificultad de procesar piezas de gran tamafo o de geometria
extremadamente compleja, debido a las restricciones inherentes al flujo de polvos; (ii)
los costos elevados de algunos polvos metalicos, en particular de metales reactivos
como el titanio; y (iii) la necesidad de un control estricto de los parametros de
compactacion, sinterizacion y atmosfera, a fin de evitar defectos como porosidad
residual, heterogeneidades composicionales no deseadas o reacciones interfaciales
perjudiciales [101]. En términos de aplicaciones, la PM ha demostrado ser altamente
competitiva en sectores de elevada exigencia tecnoldgica: en la industria aeronautica

y aeroespacial, para componentes ligeros de titanio y superaleaciones [102—-104]; en
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la automocion, para piezas sometidas a desgaste y friccion como engranajes, cojinetes
y valvulas [104—109] ; en el sector biomédico, para implantes y protesis con elevada
biocompatibilidad [110-116]; en aplicaciones energéticas y nucleares, para materiales
refractarios con alta estabilidad dimensional y resistencia a la corrosion [117-122]; y
en mineria, para herramientas de corte, perforacion y molienda que deben soportar
condiciones extremas de abrasion, impacto y erosion, extendiendo la vida 1til de

equipos criticos [123-125].

1.2.2 Prensado en caliente (HP) y Spark Plasma Sintering (SPS)

Dentro del procesamiento pulvimetalurgico, la sinterizacion constituye la etapa
fundamental para consolidar los compactos verdes y conferirles las propiedades finales
deseadas. Este proceso, basado en la difusion atdmica y en la reduccion progresiva de
la porosidad, determina de manera directa la densificacion, la microestructura y, en
consecuencia, el desempefio mecéanico y funcional de los materiales obtenidos. En
funcioén del tipo de aplicacion y de las limitaciones tecnoldgicas, se han desarrollado
diversos métodos de sinterizacion, que van desde técnicas convencionales en horno
bajo atmosferas controladas hasta procedimientos avanzados de alta eficiencia
energética, como la sinterizacion asistida por corriente eléctrica o presion [126—128].
La eleccion del método adecuado no solo impacta el costo y la escalabilidad del
proceso, sino también la posibilidad de controlar reacciones interfaciales y fases
indeseadas, aspectos criticos en la produccion de materiales compuestos y cermets.

Entre los métodos de sinterizacion asistida por presion, el Hot Pressing (HP) y el
Spark Plasma Sintering (SPS) constituyen las rutas més empleadas para la
consolidacion de materiales avanzados. En el HP, la densificacion se logra mediante
la aplicacion simultdnea de temperatura y presion uniaxial sobre un compacto de
polvos contenido en una matriz refractaria, generalmente de grafito o alimina, lo que
favorece los mecanismos de difusiéon en estado sdlido y reduce la porosidad
residual[129,130]. El SPS, también referido como Field-Assisted Sintering
Technology (FAST), ha despertado un interés creciente en las tltimas décadas debido
a su capacidad para promover una rapida densificacion mediante la aplicacion
simultanea de presion uniaxial y corriente eléctrica pulsada [47-50] . Esta técnica

incorpora el paso de corriente eléctrica pulsada de alta densidad (tipicamente 1000—
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10000 A) a través del sistema polvo—molde, generando un calentamiento interno por
efecto Joule que acelera la cinética de difusion, permite alcanzar tasas de
calentamiento entre 100 y 1000 K/min y reduce los tiempos de sinterizacion a 3—10
min [131-134]. Estas diferencias en los mecanismos de transferencia de energia se
traducen en un mejor control microestructural, limitando el crecimiento de grano y

mejorando las propiedades finales del material [135-137].

1.2.3 Relacion procesamiento, microestructura, propiedades y
mecanismos de densificacion

1.2.3.1 Prensado en caliente (HP)

La Figura 1-5 a, resume los principales mecanismos de transporte de masa que
intervienen durante la sinterizacion y evidencia que unicamente la difusion por limite
de grano y la difusién volumétrica contribuyen al acercamiento de los centros de las
particulas y, por consiguiente, a la densificacion del compacto, mientras que la
evaporacion—condensacion y la difusion superficial favorecen principalmente el
crecimiento de los cuellos de sinterizacion sin producir una reduccion significativa de
la porosidad [138-140]. En consecuencia, la evolucion microestructural durante la
sinterizacion resulta de la competencia entre los mecanismos que favorecen la
densificacion y aquellos que promueven el engrosamiento microestructural
(coarsening), incluido el crecimiento de grano. En procesos asistidos simultdneamente
por presion y temperatura, como el HP, la deformacién pléstica de la fase metalica
puede ademds favorecer fendmenos de recuperacion y recristalizacion cuando se
alcanzan las condiciones térmicas y mecénicas necesarias, donde el predominio de los
mecanismos de densificacion frente al engrosamiento permite obtener materiales con

menor porosidad residual [141].
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Fig. 1-5 a): Mecanismos de transporte de masa que intervienen en la sinterizacion;
b): Esquema del mecanismo de reordenamiento de particulas o cristalitos causado
por las presiones aplicadas. Elaborado por el autor a partir de [138].

En este contexto, la Figura 1-5b ilustra el mecanismo de reordenamiento de
particulas inducido por la presion aplicada, caracteristico de las técnicas de
sinterizacion asistidas. La aplicacion de una tension compresiva (o) favorece el
desplazamiento y la reorganizacion de las particulas, incrementando el niimero de
contactos entre ellas y reduciendo el volumen de poros. Este reordenamiento facilita
posteriormente la actuacion de los mecanismos difusivos responsables de la
densificacion y, cuando la tension aplicada supera el limite eldstico a compresion del
material, puede complementarse con deformacion plastica, acelerando atin mas la
consolidacion del compacto[142,143]

En el Hot Pressing, la densificacion evoluciona de manera secuencial aunque
parcialmente solapada desde una etapa inicial dominada por el reacomodo geométrico
de particulas bajo presion, hacia etapas intermedias y finales controladas por
deformacion plastica localizada, creep y difusion atdmica [142,143] como se observa
en la Figura 1-6. Durante el reacomodo inicial, la presion aplicada induce
deslizamiento, rotacion y reacomodo de las particulas, reduciendo la porosidad abierta
mediante compactacion puramente mecanica, en un proceso que responde al principio
general de empaquetamiento de particulas de distinta granulometria, donde las

particulas finas actiian como relleno entre particulas de mayor tamafio[ 144,145].
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Etapa | Etapa Il Etapa Il Etapa IV Etapa V
(Inicio) (Reordenamiento) (Fluencia pléstica) (Difusién y creep) (Estado final)

Fase Ceramica
(refuerzo)

Fase metélica
(aglutinante)

Porosidad

Porosidad abierta Reduccién de porosidad Deformacién plastica Poros cerrados Poros cerrados

interconectada abierta por reordenamiento y formacién de cuellos disminuyen por difusion aislados

Fig. 1-6 Evolucion de la porosidad durante la densificacion en HP transicion desde
la porosidad abierta interconectada hacia la porosidad cerrada aislada.

Al incrementarse la temperatura, la resistencia mecanica de la fase metalica
disminuye, facilitando su deformacion bajo la presion aplicada. De acuerdo con el
modelo de Helle, Easterling y Ashby, las tensiones efectivas en los contactos entre
particulas se amplifican respecto a la presion macroscopica mediante un factor F =
1/(1-D)?, donde D corresponde a la densidad relativa del compacto (Figura. 1-7).
Como consecuencia, las tensiones locales pueden superar el limite eldstico del
material, activando la deformacion plastica en los contactos interparticula y acelerando
el proceso de consolidacion.[143—146] . Dado que F crece de forma pronunciada a
medida que D se aproxima a 1, pequefias variaciones de densidad durante las etapas
finales de la sinterizacion generan incrementos importantes en la tension localizada
sobre los cuellos interparticula.

En etapas mas avanzadas, la densificacion deja de estar controlada por
deformacion plastica instantdnea y pasa a depender de mecanismos de creep y
difusion atomica, mientras la porosidad abierta evoluciona hacia una red de poros
cerrados aislados cuya eliminacion requiere transporte difusivo sostenido Figura 1-7
[142,147,148]. Esta cinética puede describirse mediante la ley general de Norton—

Herring—Bailey (Ec. 1.1), que relaciona la tasa de deformacion efectiva con la
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tension aplicada y la energia de activacion para la difusion volumétrica [35,36].

Comportamiento Asintotico de F segun el Modelo de Ashby (D - 1)

450
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Fig. 1-7 Evolucion del factor de amplificacion de presion F en funcion de la densidad
relativa del compacto segin el modelo de Helle, Easterling y Ashby. Elaborado por
el autor a partir [143].

La velocidad de deformacion efectiva puede describirse mediante la ley general

de Norton—Herring—Bailey en la fase metalica:

¢ = Ao™exp(—Q/RT) (1.1)
donde € es la tasa de deformacion efectiva, ¢ la tension equivalente de von Mises,

n el exponente de sensibilidad al esfuerzo, Q la energia de activacion asociada al
mecanismo de difusion dominante y A un factor preexponencial que engloba las
propiedades difusivas y microestructurales del material, incluyendo el coeficiente de
autodifusion, el cual sigue una dependencia de tipo Arrhenius, D = Dyexp(—Q/RT)
[35,36]. En consecuencia, la velocidad de deformacion aumenta con la temperatura y
con la tension aplicada, mientras que la magnitud de los parametros A, n y Q depende
de la naturaleza del material, su estructura cristalina, el tamafio de grano y el
mecanismo de transporte de masa predominante. Estas variables determinan la
eficiencia del proceso de densificacion y la evolucion de la porosidad durante el
prensado en caliente [149,150].

En esta region predominan simultineamente diversos mecanismos de
densificacion, los cuales actian de manera complementaria para favorecer el
transporte de masa, el crecimiento de los cuellos entre particulas y la reduccion
progresiva de la porosidad residual. La contribucion relativa de cada mecanismo

depende principalmente de la temperatura homologada, la presion aplicada, el tamafio
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de particula, el tamafio de grano y las caracteristicas microestructurales del material,

tal como se ilustra en la Figura 1-8 [151,152]

(a) Difusion superficial (b) Coble creep
(c) Nabarro-Herring creep (d) Power-law creep

J

{t

@ oo O Vacancia  —» Tanporte - pordedegano | Disiocacion ;;‘;:’é‘a

Fig. 1-8 Representacion esquematica de los principales mecanismos de transporte
de masa durante la densificacion en prensado en caliente (HP).

El primer mecanismo corresponde al power-law creep, asociado al movimiento
de dislocaciones bajo la accion de la tension aplicada. La deformacion ocurre mediante
el deslizamiento de dislocaciones y, a temperaturas elevadas, puede estar asistida por
el trepado de dislocaciones controlado por difusion, que permite superar obstaculos al
deslizamiento. Este proceso favorece el flujo plastico del material y el colapso
progresivo de los poros cerrados. El mecanismo adquiere especial relevancia a
temperaturas elevadas y bajo altas tensiones efectivas en los contactos entre particulas,
donde la velocidad de deformacion depende tanto de la temperatura como de la tension
aplicada. En la Figura 1-8 (d) se representa esquematicamente la presencia de
dislocaciones en las particulas sometidas a compresion uniaxial.

El mecanismo de Nabarro—Herring creep estd controlado por la difusion
volumétrica, es decir, por el transporte de vacancias y atomos a través del interior de
la red cristalina. Bajo gradientes locales de tension, los &tomos migran desde regiones
sometidas a compresion hacia zonas de menor tension, favoreciendo una deformacion
lenta y homogénea del material. Este mecanismo predomina a temperaturas elevadas
y en materiales con tamafios de grano relativamente grandes, ya que el transporte de
masa ocurre a través del volumen cristalino [151,152] . En la Figura 1-8 (c) este
comportamiento se representa mediante la difusion atomica a través del interior de los

granos.
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Por su parte, el Coble creep estd gobernado por la difusion a lo largo de los bordes
de grano, los cuales constituyen caminos preferenciales para el transporte de masa
debido a su mayor energia y menor barrera de difusion. Como consecuencia, este
mecanismo puede activarse a temperaturas inferiores a las requeridas para la difusion
volumétrica y adquiere mayor importancia en materiales con tamafio de grano fino o
elevada area interfacial. En la Figura 1-8 (b) este proceso se ilustra mediante el
transporte de atomos a lo largo de los limites de grano.

A diferencia de los mecanismos anteriores, la difusion superficial interviene
principalmente en el crecimiento inicial de los cuellos entre particulas mediante el
transporte de atomos sobre la superficie libre. Si bien este proceso reduce la energia
superficial del sistema y favorece el establecimiento del contacto entre particulas, su
contribuciéon a la densificacion es limitada, ya que no produce una reduccion
significativa del volumen de poros [151,152]. Este comportamiento se representa
esquematicamente en la Figura 1-8 (a) mediante la difusion de 4tomos sobre la
superficie de las particulas.

La contribucion relativa de cada mecanismo depende de la temperatura, el tamaiio
de grano, la presion aplicada y la densidad relativa del compacto. En general, a bajas
temperaturas predominan la difusion superficial y la difusién por borde de grano,
mientras que al aumentar la temperatura adquieren mayor relevancia la difusion
volumétrica y los mecanismos de fluencia plastica, como se representa
cualitativamente en la Figura 1-9. Las regiones mostradas indican tendencias en la
predominancia relativa de los mecanismos y no establecen una relacion cuantitativa
directa entre temperatura homologa y densidad relativa alcanzable.

A medida que avanza la densificacion, la reduccion de la porosidad modifica las
rutas disponibles para el transporte de masa y favorece la transicion entre los distintos
mecanismos dominantes. Durante las etapas iniciales, la elevada energia superficial
impulsa la formacion y crecimiento de cuellos entre particulas, mientras que en las
etapas intermedia y final predominan los mecanismos responsables del cierre de la
porosidad remanente y de la deformacién del compacto. La eficiencia de estos
procesos depende de la movilidad atomica, de la capacidad de deformacién del

material y de la evolucidon microestructural durante el tratamiento térmico [45,153]
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Fig. 1-9 Representacion esquematica de los principales mecanismos de transporte
de masa durante la densificacion en prensado en caliente (HP).

En materiales donde coexisten diferentes fases o interfaces, el incremento de la
temperatura puede activar procesos de difusion quimica y reacciones interfaciales que
modifican la composicién y la microestructura del sistema. Dependiendo de la
naturaleza de los materiales involucrados, estas transformaciones pueden favorecer la
consolidacion mediante la formacion de uniones mas resistentes entre particulas o, por
el contrario, originar nuevas fases, zonas fragiles o defectos que afecten negativamente
las propiedades finales del material [45,153]

Por ello, el control de la cinética de difusion y de la evolucion microestructural
constituye un aspecto fundamental para optimizar los procesos de prensado en caliente,
ya que determina simultdneamente el grado de densificacion, el crecimiento de grano,
la estabilidad de las interfaces y, en consecuencia, las propiedades mecanicas y
funcionales del material consolidado [154,155].

1.2.3.2 Limitaciones intrinsecas del prensado en caliente (HP)

El prensado en caliente convencional emplea tasas de calentamiento relativamente
moderadas y tiempos prolongados de mantenimiento térmico, condiciones que
favorecen la difusion atémica, el crecimiento de grano y la evolucion microestructural
hacia estados cercanos al equilibrio termodindmico [142,143,156]

Aunque estas caracteristicas permiten obtener materiales con elevados niveles de
consolidacion, también pueden favorecer fendmenos no deseados, como el

crecimiento excesivo de grano, la aparicion de reacciones interfaciales, la formacion
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de nuevas fases o cambios microestructurales que deterioren las propiedades
mecénicas y funcionales del material, dependiendo de la naturaleza del sistema
estudiado [45,157].

Asimismo, dado que el calentamiento se realiza principalmente por conduccioén
desde el exterior del molde, pueden generarse gradientes de temperatura dentro del
compacto, especialmente en componentes de gran espesor o geometria compleja. Estas
diferencias térmicas pueden traducirse en velocidades de densificacién no uniformes

y en heterogeneidades microestructurales locales [45,157].

1.2.4 Spark Plasma Sintering (SPS)

A diferencia del HP, en el SPS la energia térmica no se transfiere desde una fuente
externa, sino que se disipa internamente en el volumen del polvo y de los punzones de
grafito por calentamiento resistivo (efecto Joule), lo que habilita mecanismos fisicos
adicionales ver Figura 1-10. En primer lugar, el calentamiento Joule se localiza
preferentemente en los cuellos interparticula: la densidad de potencia disipada, Q = j*p
(con j la densidad de corriente y p la resistividad eléctrica local), se concentra en las
regiones de mayor resistencia eléctrica del sistema, generando temperaturas locales
que pueden superar en cientos de grados a la temperatura promedio del polvo y
acelerando la difusion justo donde se requiere para la sinterizacion[133,158,159] . En
segundo lugar, el paso de corriente continua induce electromigracion: una fuerza
adicional sobre los atomos cargados o polarizables que se superpone al gradiente
quimico de la difusion fickiana convencional, fendémeno formalizado por Huntington
y Grone [152] y revisado en el contexto del SPS por Olevsky y colaboradores
[147,160] ; en sistemas con interfases conductoras—aislantes, este efecto acelera la
reaccion interfacial y contribuye a una mayor uniformidad microestructural [35,37] En
tercer lugar, cuando el refuerzo cerdmico posee una resistividad eléctrica
considerablemente mayor que la de la matriz metélica, la corriente se redistribuye
espacialmente y genera picos locales de densidad de corriente de 3 a 5 veces superiores
al promedio en la fraccion metalica adyacente al refuerzo, produciendo un
calentamiento Joule preferencial en torno a las particulas ceramicas y favoreciendo la
densificacion local de la matriz[133,161]. En cuarto lugar, la operacion en régimen

pulsado con tiempos caracteristicos de milisegundos ON/OFF modula la evolucion
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térmica del sistema; independientemente de la existencia de microplasmas en los
huecos interparticula, hipotesis propuesta por Tokita [132,134] atn debatida en la
literatura, esta bien establecido que la razon ON/OFF controla la temperatura de cresta
en los cuellos, la cinética de crecimiento de grano y la fraccion de fases de
descomposicion [133,162]. Finalmente, la atmosfera de sinterizacion constituye un
pardmetro critico: la presion parcial residual de oxigeno en vacio puede oxidar la
superficie de la fase metélica durante el ciclo térmico, formando 6xidos no conductores
que actian como barrera a la densificacion y degradan la tenacidad a la fractura,
mientras que el reemplazo del vacio por argon de alta pureza elimina esta limitacion y

favorece densificaciones mas completas [163]

(a) Mecanismos de transporte de masa en el cuello (b) Corriente pulsada y descargas entre particulas
entre particulas (SPS)
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Fig. 1-10 Representacion esquematica de los mecanismos asociados a la
sinterizacion por SPS: (a) mecanismos de transporte de masa durante la formacion y
crecimiento del cuello entre particulas; (b) circulacion de corriente pulsada y
descargas eléctricas entre particulas; y (c) etapas propuestas para la formacion y
crecimiento del cuello por efecto de la descarga eléctrica, el transporte de masa y la
accion de la presion aplicada. Adaptado de [131]

Estas particularidades explican por qué el SPS permite, en general, alcanzar
mayores densidades relativas, microestructuras mas finas y mejor control de las

reacciones interfaciales que el HP convencional, en tiempos de procesamiento

sensiblemente menores [135-137]. La Tabla 1-2 sintetiza, a partir de la literatura, los
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pardmetros caracteristicos y los mecanismos dominantes de densificacion reportados
para ambas técnicas [24,35,78] Estos fundamentos transporte de masa, mecanismos de
creep, calentamiento Joule volumétrico y electromigracion constituyen el marco
conceptual sobre el cual se interpreta, en la seccion siguiente, el comportamiento
especifico del sistema Fe—SiC durante su consolidacion por HP y SPS.

Tabla 1-2 Pardmetros de sinterizacion por HP.vs SPS

Parametro / mecanismo Hot Pressing (HP) Spark Plasma Sintering (SPS)

Fuente de calor Resistencias externas; conduccién  Joule volumétrico (interno)

Tasa de calentamiento 5-15 K/min 100-1000 K/min

Tiempo de mantenimiento 30-180 min 3-10 min

Presion uniaxial 30-60 MPa 30-80 MPa

Mecanismo dominante Difusion + creep (Norton) Joule + electromigracion

Atmosfera habitual Vacio o argéon Vacio o argén de alta pureza

Disociacion de fases reactivas Significativa a tiempos Reducida por tiempo de proceso
prolongados corto

1.3 Desgaste por abrasion y erosion.

La motivacion tecnoldgica desarrollada en la introduccion y en el apartado 1.1
situa al desgaste como el principal mecanismo de degradacion de los componentes
mecanicos en mineria, procesamiento de minerales y manejo de pulpas. Comprender
los modos fisicos de desgaste relevantes al sistema Fe—SiC es imprescindible para
disefiar los ensayos, interpretar las superficies desgastadas y articular el vinculo
procesamiento, microestructura y desempefio. Esta tesis evalua el comportamiento
triboldgico mediante dos ensayos normalizados de amplia aceptacion en la industria
minera: el método ASTM G75 (Miller slurry abrasion) y el ensayo de erosion por pulpa
rotativa, comunmente denominado Slurry Pot Test (SPT) [164-167] . Ambos métodos
reproducen, a escala de laboratorio, regimenes de carga caracteristicos de la operacion
industrial: el primero, abrasion sostenida a baja energia con desplazamiento
alternativo; el segundo, erosién-abrasion con componente de impacto oblicuo sobre la

superficie del material.
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1.3.1 Clasificacion general del desgaste

Conforme a la clasificacion canénica de Hutchings y Shipway [168] y de
Stachowiak y Batchelor [136], los mecanismos de desgaste se agrupan en cinco
familias: (I) desgaste abrasivo, (II) desgaste erosivo, (III) desgaste adhesivo, (IV)
desgaste por fatiga superficial y (V) desgaste triboquimico como se muestra en la
Figura 1-11 . En condiciones de pulpa abrasiva, los modos abrasivo y erosivo dominan
la pérdida de masa, mientras que la fatiga superficial y la triboquimica modulan la

evolucion a largo plazo.
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Fig. 1-11 Clasificacion canonica de mecanismos de desgaste
El desgaste abrasivo se subdivide en abrasion a dos cuerpos, donde las asperezas

duras de un contracuerpo surcan la superficie, y abrasion a tres cuerpos, en la que
particulas duras interpuestas ruedan y deslizan entre las superficies en contacto. Esta
segunda categoria es la que rige el ensayo ASTM G75 [164].

El desgaste erosivo, por su parte, resulta del impacto repetitivo de particulas
solidas transportadas por un fluido. Su severidad depende del angulo de incidencia, la
velocidad relativa, la concentracion volumétrica de solidos y la dureza relativa
particula/superficie [168,169].

En materiales ductiles dominan el microcorte y la deformacion plastica con tasa
maxima de pérdida a angulos bajos (15-30°); en materiales fragiles predomina la
fractura por fatiga de impacto y el chipping, con maximo a angulos altos (75-90°)
[170]. Los cermets, al combinar matriz ductil (Fe) y refuerzo fragil (SiC), exhiben un
comportamiento mixto cuya proporcion depende de la fraccion volumétrica de la fase
ceramica, de la calidad de la interfaz Fe/SiC y de la densificacion alcanzada [170,171]

como se muestra en la Figura 1-12.
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a) MECANISMO DE DESGATE ABRASIVO EN ASTM G75 PARA CERMET Fe-SiC
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Fig. 1-12 Mecanismos de desgaste: a) Ensayo ASTM G75; b) Ensayo del SPT
1.3.2 Ensayo ASTM G75

El ensayo ASTM G75 [164] esta especificamente desarrollado para evaluar la
resistencia relativa de materiales sometidos a abrasion por pulpa de baja concentracion.
La probeta, de geometria prismatica (~25 x 12 x 6 mm), se monta sobre un brazo
oscilante que la desliza, en contacto con una ladmina elastomérica de neopreno
(durémetro 60 Shore A), dentro de una bandeja que contiene 100 g de pulpa abrasiva
renovada cada hora. La frecuencia nominal es 48 ciclos por minuto, con carrera de 203
mm, durante un total de tres periodos de dos hora. La pérdida de masa acumulada se
reporta como indice Miller (Miller Number) y permite clasificar el material en una
escala normalizada relativa a una probeta de referencia de bronce como se muestra en

la Figura 1-13.
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ASTM GT75 - Slurry abrasion (Miller test )
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Fig. 1-13 Esquema del ensayo ASTM G75
El mecanismo dominante es la abrasion a tres cuerpos en régimen de baja energia.

Las particulas abrasivas atrapadas entre el neopreno y la probeta describen trayectorias
deslizantes con componentes rodantes intermitentes, generando surcos paralelos al
sentido de desplazamiento. En metales y cermets ductiles, la remocion de material
ocurre principalmente por microcorte y surcado (microploughing), con redistribucion
plastica de material hacia los bordes del surco que posteriormente se desprende por
fatiga de bajo numero de ciclos [17,172]. Cuando la matriz contiene refuerzos fragiles,
se afaden los modos de microfractura del SiC, pull-out de particulas y delaminacion
interfacial bajo carga de cizallamiento tangencial [173]. La pérdida de masa total es,
por tanto, la suma de las contribuciones de la matriz metalica y del refuerzo,
ponderadas por la fraccion volumétrica y la calidad de la union Fe/SiC.

En este trabajo, el ensayo ASTM G75 se realiza con dos medios abrasivos:
alimina sintética malla 400 (Al:Os angular, distribucion estrecha monomodal centrada
en ~50 pm) y pulpa mineral real procedente del proceso industrial de molienda
(distribucion multimodal con Die = 3.75 um y D = 80 pum). La diferencia
granulométrica controla la severidad: la fraccion fina de la pulpa real penetra la
porosidad superficial residual del cermet y activa mecanismos de remocion localizada

en la matriz Fe, mientras que la fraccion gruesa transfiere carga sobre las particulas de
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SiC e induce fractura y pull-out. Esta dualidad permite discriminar experimentalmente
la contribucion de la densificacion frente a la calidad interfacial sobre la resistencia

tribologica.

1.3.3 Ensayo Slurry Pot Test (SPT) o erosion por pulpa rotativa

El ensayo de erosion por pulpa rotativa, también conocido como “slurry pot test”
en la industria minera chilena, complementa al ASTM G75 al introducir una
componente centrifuga e impactante. Consiste en suspender una serie de probetas
(tipicamente cuatro) desde un eje rotor que gira a velocidades entre 600 y 1500 rpm
dentro de un recipiente cilindrico cargado con pulpa abrasiva (Figura 1-14). La
velocidad relativa particula/probeta produce impactos oblicuos con d&ngulo medio entre
20° y 45°, configurando un régimen erosivo-abrasivo. El protocolo no posee una
norma ASTM dedicada, pero su uso estd estandarizado mediante guias de practica
derivadas de ASTM G119 [174] y de los procedimientos publicados por Clark y
colaboradores [175,176]

Desgaste Erosivo

» | »

H

Impacto repetido de particulas
duras trasportadas por un flujo

V) causa pérdida del material

Fig. 1-14 Esquema del ensayo SPT
Los mecanismos fisicos que operan en este ensayo difieren cualitativamente de

los de la abrasion Miller. El impacto repetitivo de las particulas produce, en la matriz
metalica, deformacion plastica acumulativa, formacién de labios de extrusion y
endurecimiento por trabajo en frio. Bajo carga sostenida, estos labios se fracturan por
fatiga de bajo ciclo y generan debris. En las particulas cerdmicas, el impacto induce
microagrietamiento que evoluciona hacia chipping y pull-out cuando la rigidez
interfacial es insuficiente para distribuir la carga. La severidad escala con el cubo de
la velocidad de impacto y con la densidad de la pulpa [136,138]. En el régimen
estudiado en esta tesis (= 900 rpm, 30 % so6lidos en peso) coexisten ambos modos en

proporcion variable con la rigidez del cermet.
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La complementariedad de los dos ensayos abrasion sostenida ASTM G75 y
erosion por impacto SPT permite separar experimentalmente la contribucion de la
dureza absoluta, la integridad interfacial y la capacidad de la matriz metalica para
redistribuir tensiones bajo cargas tangenciales y normales. Esta separacion es esencial
para evaluar si la mejora microestructural lograda por las distintas rutas de
sinterizacion (HP, SPS, FAST/SPS) se traduce efectivamente en mejor desempefio

triboldgico bajo los regimenes especificos de la aplicacion minera.

1.4 Estado del arte de los Cermets Fe-SiC

1.4.1 Microestructura e interfaz Fe-SiC

A diferencia de lo que ocurre en muchos materiales compuestos convencionales,
donde el refuerzo ceramico permanece relativamente estable durante la consolidacion
[44], la consolidacion del sistema Fe—SiC se caracteriza por una elevada reactividad
quimica en la interfaz metal-ceramico, cuya comprension resulta indispensable para
interpretar la evolucion microestructural de estos cermets. Los fenémenos difusivos
presentes en la union metalirgica Fe—SiC se originan principalmente en la difusion
atomica del carbono (C) desde las particulas de SiC hacia el aglutinante metalico a
temperaturas superiores a 900 °C, habiéndose reportado, bajo determinadas
condiciones de procesamiento, la presencia de y-Fe (austenita) y FesSis en la interfaz
Fe—SiC, junto con precipitados de carburo de silicio en forma de agujas en la matriz,
junto con precipitados de carburo de silicio en forma de agujas en la matriz [51,177]
(Figura 1-15). En ambiente de vacio y a alta temperatura, el SiC se descompone y el
carbono liberado se incorpora en la matriz de hierro, mientras que otros estudios han
reportado la formacion de Fes;Si y a-Fe (ferrita) bajo sus respectivas condiciones de

procesamiento [178].
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Fig. 1-15 Interacciones en las interfases Fe-SiC, elaborado segin
la literatura consultada.
Fuente: Elaborado por el autor a partir de [45,150,154,155,157,177]

La cinética de esta interaccion esta gobernada por la diferencia de movilidad entre
los elementos difusivos: el carbono se difunde con mayor facilidad que el silicio, por
lo que actua como el principal elemento movil en las etapas iniciales de la reaccion,
acumulandose en las proximidades de la capa de Fes3Si [179]. Sin embargo, la ferrita
que se forma en torno al SiC posee una baja solubilidad de carbono y se satura
rapidamente; una vez alcanzada dicha saturacion, el exceso de carbono precipita en
forma de grafito, lo que a su vez inhibe la difusioén adicional de carbono hacia la matriz.

Esta inhibicion favorece la difusion del silicio hacia la frontera del FesSi, y al
alcanzarse cierta concentraciéon de Si se desencadenan reacciones adicionales que
culminan en la formacion de FeSi. La capa de FeSi resultante desempena un papel dual
en la evolucion de la interfaz: por un lado, limita la difusion posterior de Fe y C,
reduciendo la disponibilidad de 4&tomos de Fe para reacciones adicionales y retardando
la formacion de perlita en la matriz [35,45,51] por otro, si el proceso de sinterizacion
continlia mas alla de este punto, la matriz metdlica alcanza su saturacion y se favorece
la nucleacion de nddulos de grafito [157].

La Figura. 1-16 resume el conjunto de interacciones interfaciales documentadas
en la literatura para el sistema Fe-SiC.

En procesos con bajo contenido de SiC, la descomposicion ceramica permite que

el silicio se disuelva en la matriz mientras el carbono se presenta como grafito en la
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interfaz, rodeado de una fase a-Fe estabilizada por la disolucion del Si; a medida que
aumenta el contenido de SiC, aumenta también la proporcion de Si en solucion sélida,
favoreciendo la transformacion de FesSi en FeSi.

El conjunto de fendmenos anteriores define, méas que una lista independiente de
limitaciones, un balance entre efectos beneficiosos y perjudiciales para las propiedades
del cermet, cuyo control determina la calidad final de la interfaz. Por encima de 900
°C, el SiC tiende a descomponerse liberando C y Si, favoreciendo la formacion de
compuestos intermetalicos como FesSi3 y FesSi en las interfaces (Figura. 1-16 a,b);
un crecimiento controlado de estas fases favorece el anclaje mecanico entre matriz y
refuerzo, mejorando la transferencia de carga, mientras que su crecimiento excesivo
particularmente cuando el proceso se prolonga o se llevan las temperaturas por encima
de aproximadamente 1100 °C compromete la continuidad metélica, genera zonas
fragiles y promueve la nucleacion de nodulos de grafito, deteriorando la resistencia al

desgaste del material (Figura. 1-16 f) [45,51,79,179].
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Fig. 1-16 Evolucion microestructural y fenomenos difusivos en el sistema Fe-SiC: a)
Descomposicion de SiC >900°C; b) Formacion de fases fragiles FesSis - FesSi; ¢)
Difusion limitada del Si; d) Barrera de C en la interfaz; e) Control de la capa FeSiC;
f) Inestabilidad microestructural (Nodulo de Grafito)

La capa de FeSi que se forma en la interfaz (Figura. 1-16¢) ejerce igualmente un

efecto dual: limita el crecimiento indiscriminado de la zona de reaccion, pero también

restringe la difusion posterior de Fe y C, lo que puede favorecer la saturacion del
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aglutinante y la formacion de grafito si el proceso no se controla adecuadamente. La
comprension y el control de estas interacciones interfaciales resultan, en consecuencia,
determinantes para el disefio de cermets Fe—SiC con propiedades 6ptimas, lo que hace
imprescindible considerar las técnicas de sinterizacion empleadas en su fabricacion

por rutas pulvimetalirgicas descritas en la seccion 1.2

1.5 Principales estudios sobre el sistema Fe-SiC, del
descubrimiento de su reactividad a las rutas de consolidacion
contemporaneas

La consolidacion del sistema Fe—SiC ha sido objeto de investigacion durante mas
de tres décadas ver ANEXO 1, con un crecimiento sostenido del ntimero de
publicaciones en los ultimos cinco afos. La presente seccion sintetiza los aportes de
diecisiete trabajos relevantes publicados entre 1989 y 2026, identificados mediante
busqueda sistematica en Web of Science y Scopus restringida a revistas Q1 del JCR.
Los estudios se organizan en cuatro generaciones tematicas que reflejan la evolucion
del conocimiento: (i) caracterizacion fundamental del par Fe/SiC (1989-1995); (ii)
reaccion interfacial y autolubricacién a baja fraccion ceramica (2014-2020); (iii)
procesamiento avanzado (SLM, SPS, FAST) a fracciones intermedias (2020-2024); y
(iv) sistematizacion a alta fraccion ceramica (2024-2026), donde se inscribe la
novedad de la presente tesis. La figura 1-17 muestra la evolucion de la fraccion de SiC
procesable en sistemas Fe-SiC cubierto por la literatura y delimita explicitamente las

generaciones y aplicaciones por cada uno de los afios .

Evolucion de la fraccién ceramica SiC procesable en sistema Fe-SiC
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Fig. 1-17 Evolucion de la fraccion ceramica SiC procesable en sistemas Fe-SiC.
Andlisis por generaciones
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1.5.1 Generacion I: Reactividad fundamental Fe/SiC (1989—
1995)

Los trabajos fundacionales del sistema Fe-SiC corresponden a Karmann et al. [46]
y a Kalogeropoulou et al. [177]. Karmanne et al. caracterizaron por primera vez las
constantes elasticas y piezoeléctricas del 4H y 6H-SiC monocristalino a temperaturas
entre 4 y 320 K, estableciendo las propiedades de referencia del refuerzo ceramico que
se emplea en los cermets contemporaneos. Su aporte (factor de calidad Q = 20,000—
100,000; Css del 4H-SiC un 10 % superior al 6H; coeficiente de acoplamiento
electromecanico ks = 0.03) constituye la base de datos cristalografica y elastica que
se utiliza en los modelos de elementos finitos posteriores. Kalogeropoulou et al.
documentaron por primera vez la termodindmica de mojado del sistema Fe/SiC
mediante el ensayo sessile drop a 1633 K en alto vacio (10°~10~* Pa). Identificaron
una fuerte reactividad caracterizada por disociacion del SiC, precipitacion de grafito
lamelar en la zona reactiva (~ 0.6 mm de profundidad) y dngulo de contacto de ~60°.
La adicion de Si al Fe liquido (33,33 at wt% y 66,67 at wt% ) redujo la reactividad y
suprimi6 la formacion de grafito. Este trabajo establecid el marco termodindmico de
referencia para todos los estudios posteriores de sinterizacion Fe-SiC y aun hoy se cita

como evidencia primaria de la reactividad del sistema.

1.5.2 Generacion II: Cermets autolubricantes de baja fraccion
ceramica (2014-2020)

La segunda generacion de estudios explot6 la disociacion controlada del SiC para
generar cermets autolubricantes de matriz ferritica. Song et al. [180] demostraron la
viabilidad de procesar Fe-2,2 wt% SiC mediante Selective Laser Melting (SLM) en
atmosfera de Ar con O: < 0.2 %, obteniendo refinamiento de grano y disociacion
parcial del SiC con incremento sustancial de la resistencia mecanica. Binder et al.
[157] sistematizaron la dependencia microestructura-propiedades del sistema Fe-0.6C-
x SiC (x = 0-5 wt%) procesado por PIM+PADS (Plasma Assisted Debinding and
Sintering) en plasma de Hz a 133 Pa 'y 1100-1200 °C. Sus resultados (dureza 1.47—
2.94 GPa, formacion inicial de nodulos de grafito a 3 wt% SiC, estabilizacion de ferrita
por Si) establecieron el rango Optimo de fraccidbn ceramica para aplicaciones

autolubricantes y aun sustentan el disefio de aceros autolubricantes comerciales.
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Araya et al. [150] extendieron este marco al estudiar la disociacion del SiC en
matrices Fe y Fe-0,8C-x SiC (x = 3—5 wt%) sinterizadas por die pressing convencional
a 1150-1250 °C en atmosfera Ar+5%H:. Documentaron la influencia del tamafio de
particula del SiC sobre la cinética de disociacion, mostrando que particulas mayores a
25 um permanecen estables incluso a 1150 °C. Neves et al. [45], del mismo grupo,
formalizaron este comportamiento mediante calculos termodinamicos semi-empiricos
del modelo de Miedema, prediciendo umbrales de disociacidon consistentes con la
evidencia experimental hasta 25 wt% SiC. En paralelo, Li et al. [181] abordaron el
problema desde principios fundamentales calculando por DFT la energia de adhesion
de las interfaces 3C-SiC/Fe con terminacion en C y en Si. Un hallazgo particularmente
relevante fue que la terminacion en C presenta un trabajo de adhesion (Wad) de 11,77
J/m?, significativamente superior al de la terminacidon en Si (4,91 J/m?). Ademas,
exhibe una resistencia ideal de 23,10 GPa y una mayor acumulacion de densidad
electronica en la interfaz. Estos resultados proporcionan una base electronica para
explicar la formacion preferencial de determinadas interfaces y complementan

directamente los hallazgos macroscopicos obtenidos en esta tesis

1.5.3 Generacion III: Procesamiento avanzado a fraccidon
ceramica intermedia (2021-2024)

La tercera generacion incorpora rutas de procesamiento no convencionales (FRS,
SPS, RMI) y aborda fracciones ceramicas intermedias (10-55 % p/p). Wang et al.
[182] fabricaron compuestos Fe-15 vol% SiC y Fe-20 vol % (SiC+TisAlC2) mediante
Fast Resistance Sintering (FRS) en estado semi-fundido (>763 °C), alcanzando
densidades de ~95-99 %. La principal limitacion reportada fue la débil interfaz Fe/SiC
con predominio del mecanismo de pull-out, indicio de la necesidad de optimizar el
control interfacial cuando se eleva la fraccion ceramica. Sun et al. [154] abordaron
explicitamente el régimen de alta fraccion (45-55 wt% SiC) por vacuum hot pressing
a 1000 °C, pero sus densidades permanecieron en 73—76 %, ilustrando la dificultad
intrinseca de densificar el sistema Fe-SiC en este rango sin asistencia eléctrica.

Kheradmand et al. [43] exploraron el sistema Fe-Cu-SiC-grafito-BaSO4 por cold
pressing + sintering + hot pressing en argoén a 1000 °C, alcanzando 4,07 GPa de dureza

y documentando mecanismos de desgaste abrasivo dominantes con fatiga térmica e
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intergranulares. Gao et al. [42] trabajaron con Cu-Fe-SiC en vacuum hot pressing a
900 °C, identificando uniones principalmente mecanicas Fe/SiC con desgaste por
ploughing y cutting. Yang et al. [183] sistematizaron Fe-x SiC (x = 10-30 wt%) por
hot pressing en el rango 900-1100 °C y caracterizaron el inicio de la reaccion
interfacial y la formacion de siliciuros. Wu et al. [39] abordaron el sistema desde una
perspectiva de difusion sélida en vacio 5x10~* Pa entre 800 y 950 °C, identificando
explicitamente que el umbral térmico para la activacion de la reaccion Fe/SiC se situa
entre 550 y 650 °C y documentando la formaciéon de fracturas tipo Kirkendall a
temperaturas elevadas.

Xue et al. [184] representan un caso limite interesante: estudiaron compuestos
grafito/SiC con fracciones de SiC entre 47 y 82 vol %, procesados por Reactive
Melting Infiltration (RMI) a 1550 °C en vacio, alcanzando porosidades inferiores a 0.5
% y fractotenacidades de 2.8-4.5 MPa-\Vm. Aunque su sistema no es propiamente Fe-
SiC, sus resultados sobre la influencia de la fraccién de grafito en el coeficiente de
friccion (reduccion del COF con aumento del contenido de grafito) son directamente
extrapolables al comportamiento tribologico del Fe-SiC con disociacion controlada.
Liu et al. [185] aportaron el marco mecénico mediante un modelo FEM acoplado a
ensayos en SiC-Ti-MGMC, demostrando la transicion de modo splitting a shear

cuando la fraccion de SiC supera el 30 vol %.

1.5.4 Generacion IV Cermet Fe-SiC de alta fraccion SiC 50 %
p/p, procesamiento y caracterizacion (2025—actualidad)

La cuarta generacion corresponde a los estudios mas recientes que sistematizan el
procesamiento por SPS y FAST/SPS en el régimen de alta fraccion ceramica. Perek et
al. [38] (2025) publicaron una sistematizacion del Fe-x SiC (x = 2,5-12,5 % p/p) y de
Distaloy SA-SiC consolidado por SPS a 1000 °C en vacio, alcanzando densidades de
92-96 % y durezas de 1,67-3,35 GPa. Este trabajo, contemporaneo a la tesis, confirma
la viabilidad del SPS como ruta para Fe-SiC pero permanece limitado a fracciones
bajas y, por tanto, no aborda los fendémenos que dominan a partir de la percolacion
ceramica.

La sistematizacion publicada por Oropesa et al. [37] constituye el antecedente

directo de la presente tesis y cubre por primera vez de manera sistematica el sistema
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binario Fe-50 wt% SiC procesado por FAST/SPS bajo argén ultrapuro (99.99 %) a
1100 °C, 50 MPa y tiempos de 5-10 min con corriente continua y pulsada. Sus
resultados —densidad relativa de 99,93 %, microdureza superior a 7,5 GPa,
fractotenacidad superior a 11 MPa-Vm, nanodureza interfacial de 14-19 GPa y modulo
elastico interfacial de 120-140 GPa— establecen un punto de referencia inalcanzable
hasta ahora para el sistema binario sin elementos secundarios. Este trabajo identifica
las condiciones de operacidon que permiten reconciliar alta densidad, baja disociacion
del SiC y elevada fractotenacidad en una misma muestra. La presente tesis amplia esta
sistematizacion al incluir la ruta HP convencional y SPS pulsado en condiciones
contrastantes, permitiendo articular el cuadro comparativo HP- FAST/SPS que la

literatura previa no habia documentado.

1.5.5 Influencia de la temperatura, fraccion y tamafio de SiC
sobre la densificacion de cermets Fe-SiC

La Figura 1-18 permite identificar de manera integral la influencia de la
temperatura de sinterizacion, la fraccion de SiC y el tamafio de particula ceramica
sobre la densificacion de cermets Fe—SiC reportados en la literatura. En conjunto, los
resultados evidencian que la densificacion del sistema no depende Unicamente de la
temperatura aplicada, sino también de la combinacion entre contenido ceramico,
tamano de particula y técnica de consolidacion empleada.

Influencia de la temperatura , fraccién y tamaifio de SiC sobre la densificacion de cermets Fe-SiC reportados en la literatura
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Fig. 1-18 Influencias de a) temperatura (°C); b) fraccion (% p/p SiC) y tamaiio (um )
SiC sobre la densificacion de cermets Fe-SiC reportado en la literatura.

En la figura 1-18 (a) se observa la relacion entre temperatura de sinterizacion y
densificacion relativa. Los estudios procesados mediante técnicas convencionales,

principalmente HP y sinterizacion en vacio, muestran una tendencia a alcanzar
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densificaciones moderadas incluso al incrementar la temperatura. Esto se aprecia
particularmente en los resultados de Gao et al. [42], donde las densidades permanecen
cercanas a 74-79 % a aproximadamente 900 °C. En contraste, las rutas asistidas
eléctricamente, como SPS y FAST/SPS, logran densificaciones superiores al 90 % en
un rango similar de temperatura, evidenciando una mayor eficiencia de consolidacion.
Asimismo, los resultados obtenidos en esta investigacion mediante FAST/SPS
muestran densificaciones cercanas al 95-100 %, destacando el efecto positivo de la
activacion eléctrica y del uso de mezclas bimodales de Fe sobre la compactacion del
sistema Fe—50 % p/p SiC.

La Figura 1-18 (b) muestra que la mayoria de las investigaciones se concentran
en composiciones inferiores a 25 wt% SiC, donde las densificaciones obtenidas son
relativamente altas y presentan menor dispersion. Sin embargo, al aumentar la fraccion
ceramica hacia valores cercanos al 50 wt%, la dispersion de resultados aumenta
considerablemente, evidenciando las dificultades asociadas a la consolidacion de
sistemas con alta carga ceramica. A pesar de ello, las técnicas SPS y FAST/SPS
continian alcanzando densificaciones superiores al 90 %, mientras que las rutas
convencionales muestran una reduccion significativa de la densidad relativa. Esta
tendencia confirma que el aumento del contenido de SiC limita la continuidad metalica
y dificulta los mecanismos de transporte de masa durante la sinterizacion.

Por otra parte, la Figura 1-18 (c) evidencia la influencia critica del tamafio de
particula de SiC. Los sistemas que emplean particulas gruesas, particularmente
superiores a 100 pum, presentan una mayor dispersion en densificacion y una tendencia
a menores valores de consolidacion, especialmente cuando se utilizan métodos
convencionales. Esto puede asociarse a la disminucion del area interfacial efectivay a

la formacion de poros residuales entre particulas ceramicas de gran tamafio.

1.6 Brechas de la literatura y fundamentos de la presente
investigacion.

El anélisis integrado de las cuatro generaciones de estudios revisados permite
identificar tres aspectos fundamentales que sustentan la pertinencia y novedad de la
presente investigacion en el desarrollo de materiales resistentes al desgaste abrasivo y

erosivo. En primer lugar, la literatura ha establecido de manera consistente el
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comportamiento termodinamico y cinético del sistema Fe—SiC en composiciones con
baja fraccion ceramica (< 25 wt%), donde el interés principal se ha centrado en la
obtencién de microestructuras autolubricantes y en la mejora de propiedades
superficiales. Sin embargo, la extrapolacion de estos resultados hacia sistemas con
elevada fraccion de SiC, orientados a aplicaciones sometidas a condiciones severas de
abrasion y erosion, continiia siendo limitada y carece de evidencia experimental
sistematica.

En segundo lugar, los escasos estudios desarrollados en composiciones cercanas
al 50 wt% SiC emplean principalmente rutas de consolidacion convencionales,
alcanzando densificaciones en el rango de 73-79 %, valores insuficientes para
aplicaciones triboldgicas de alta exigencia, donde la presencia de porosidad residual
favorece mecanismos de degradacion como microfractura, pull-out de particulas
cerdmicas y propagacion acelerada del desgaste.

Finalmente, las técnicas de sinterizacion asistidas eléctricamente, particularmente
FAST/SPS, han demostrado un elevado potencial para incrementar la densificacion,
refinar la microestructura y mejorar la integridad interfacial del sistema Fe—SiC,
factores criticos para el desempefio frente al desgaste abrasivo y erosivo. No obstante,
su aplicacion especifica al sistema binario Fe-50 wt% SiC, bajo condiciones
controladas y comparables con técnicas convencionales, ha sido escasamente
reportada en la literatura.

En este contexto, la presente tesis propone, por primera vez, una evaluacion
comparativa sistematica entre las rutas Hot Pressing (HP) y Spark Plasma Sintering
(SPS/FAST-SPS) para el desarrollo de cermets Fe—50 wt% SiC destinados a
aplicaciones sometidas a desgaste severo. Para ello, se integran andlisis de
densificacion, evolucion microestructural, formacion de fases, propiedades mecanicas
y comportamiento tribolégico frente a medios abrasivos sintéticos (Al:Os) y pulpas
minerales reales, con el objetivo de establecer la relacion entre procesamiento,
microestructura y mecanismos de degradacion. Sobre esta base, se formulan las

hipotesis y objetivos que estructuran el desarrollo experimental de la investigacion.
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HIPOTESIS Y OBJETIVOS

En esta seccion se presentan las hipotesis que sustentan el desarrollo del presente
trabajo doctoral. Estas se formulan a partir del andlisis tedrico de los mecanismos de
transporte de masa en la sinterizacion por plasma de chispas (FAST/SPS), asi como
del estudio de los procesos de reaccion interfacial entre el hierro y el carburo de silicio
reportados en la literatura. Ambas hipotesis, una de caracter cientifico y otra
tecnoldgica, se orientan a validar los fundamentos fisicoquimicos y las implicaciones
practicas del uso del SPS como método no convencional para la consolidacion de

cermets del sistema Fe—SiC.

Hipotesis Cientifica:

I-La densificacion y la evolucion de la interfaz Fe—SiC en cermets Fe—50 %p/p
SiC estan determinadas por la distribucion granulométrica del Fe y los parametros de
procesamiento, incluyendo temperatura <1000 °C, tiempo de mantenimiento, presion
y modo de corriente pulsada en SPS. El control conjunto de estas variables favorece
densificaciones superiores al 90 %, preservando la continuidad de la matriz metélica y
limitando la disociacion del SiC y la formacion de productos de reaccion interfacial.

Hipotesis Tecnologica:

[I-Mediante la sinterizacion de CERMET via Spark Plasma Sintering (Fast/SPS)
se reduce la disociacion de SiC en la matriz ferrosa, obteniéndose materiales con
distribuciéon homogénea de las fases metal-ceramico, porosidad menor a 10% y mayor
resistencia al desgaste abrasivo y erosivo, asi como mayor fractotenacidad que los
obtenidos por sinterizacion via Hot Pressing (HP).

Objetivo general:

Desarrollar un cermet Fe-50SiC %p/p via Spark Plasma Sintering (Fast/SPS) a
temperaturas inferiores a los 1000°C que posea valores de densificacion superiores al
90% y mayores valores de fractotenacidad y resistencia al desgaste abrasivo y erosivo
que los obtenidos por sinterizacioén via Hot Pressing (HP).

Objetivos especificos:
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1.

Evaluar el efecto de los pardmetros de sinterizacion por Hot Pressing (HP)
sobre la densificacion, evolucion microestructural, libre camino medio y
propiedades mecanicas de cermets Fe—50 %p/p SiC.

Analizar la influencia de los parametros de sinterizacién por SPS sobre la
densificacion, evolucion microestructural, propiedades mecanicas y
disociacion del SiC en cermets Fe—50 %p/p SiC, correlacionando la formacion
de grafito y fases Fe.Si,.

Evaluar el comportamiento triboldgico de condiciones representativas de
cermets Fe—50 %p/p SiC procesados mediante HP y SPS a temperaturas
inferiores a 1000 °C, correlacionando los mecanismos de desgaste abrasivo y

erosivo con su microestructura y propiedades mecénicas
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Capitulo 2 Metodologia experimental

La metodologia experimental desarrollada en esta investigacion se estructur6 en
tres etapas complementarias con el proposito de establecer la relacion entre los
pardmetros de procesamiento, la evolucidbn microestructural, las propiedades
mecanicas y el comportamiento tribologico de los cermets Fe—50 % p/p SiC. En la
primera etapa se estudio el procesamiento mediante (HP), evaluando la influencia de
las principales variables de sinterizacion sobre la densificacion, la formacion de fases,
la microestructura y las propiedades mecanicas del material. Posteriormente, en la
segunda etapa, se analiz6 el efecto de la ruta de consolidacion mediante (SPS) a través
de un disefio experimental de cribado y una etapa de optimizacion, con el fin de
identificar las condiciones de procesamiento que promovieran una mayor
densificacion y un mejor desempenio del sistema Fe—SiC. Finalmente, la tercera etapa
estuvo orientada a evaluar el comportamiento tribologico de los materiales obtenidos
mediante ambas rutas de sinterizacion, integrando ensayos de desgaste abrasivo y
erosivo, caracterizacion topografica de las huellas de desgaste y nanoindentacion de la
interfaz Fe-SiC, permitiendo correlacionar el procesamiento con la evolucion
microestructural, las propiedades mecéanicas y los mecanismos responsables del

desempeiio frente al desgaste.

2.1 Etapa 1: Procesamiento y caracterizacion de cermets Fe- SiC
sinterizados por HP

La metodologia experimental de esta etapa se estructuré de manera secuencial
para estudiar el procesamiento y comportamiento de cermets Fe-50 %p/p SiC
obtenidos mediante HP como se muestra en la Figura 2.1. Como materiales de partida
se emplearon polvos de hierro de distinta distribucion granulométrica y carburo de
silicio, formuldndose cuatro mezclas (Mi—Ma4) con una fraccion constante de 50 % p/p
de SiC y variaciones controladas en la proporcion de hierro fino y grueso. Las mezclas
fueron homogeneizadas mediante mezclado TURBULA y posteriormente sometidas a
un disefio experimental de cribado progresivo orientado a evaluar la influencia de la
composicion granulométrica, temperatura, tiempo de sinterizacion y modo de
compactacion sobre la densificacion y las propiedades del material. La consolidacion

se realizo mediante HP bajo atmdsfera inerte de argdn y presion uniaxial controlada.
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Finalmente, las muestras obtenidas fueron caracterizadas mediante analisis de
densificacion, microscopia Optica y electronica, difraccion de rayos X, determinacion
del libre camino medio y evaluacion de propiedades mecanicas como microdureza,
macrodureza y fractotenacidad, permitiendo correlacionar las variables de

procesamiento con la evolucion microestructural y el desempeio mecéanico de los

cermets Fe-SiC

- I I > FINAL
ETAPA: 1 Materiales de Disefio Caracterizacién Propiedades RESULTADO GENERAL:
Efecto de los 1 I Partida 2 I Experimental 3 IMicroeslructuraI 4 IMecanicas Determinar condiciones de
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Fig. 2-1 Esquema general de la metodologia experimental para el procesamiento y
caracterizacion de cermet Fe-50 %p/p SiC.

2.1.1 Materias primas
Como material de partida se emplearon polvos de Fe puro (= 99 %, < 10 um,
designado Feg) y Fe puro (=99 %, 1-6 um, designado Fe-P) de Merck S.A, junto con

SiC puro (> 99 %, 100 pm; Nanografi) los cuales se muestran en la Figura 2-2

Fig. 2-2 SEM de los polvos de partida: (a) Fe 1-6 um; (b) Fe < 10 pm (Merck, >
99 %); y (c¢) SiC ~ 100 um (Nanografi, > 99 %)

La preparacion consistido en cuatro formulaciones (M1-M4) las cuales fueron
normalizadas al 100 % p/p con la finalidad de que el resultado sea independiente de la

geometria o del volumen de las probetas. En cada formulacion se mantuvo fija la
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fraccion de SiC en un 50 % p/p, mientras que la porcion metalica restante (50 % p/p)
se distribuy6 entre hierro grande (Feg, < 10 um) y hierro pequefio (Fep, 1-6 pm) segun
las siguientes proporciones: M; (100 % Feg / 0 % Fep), M2 (75 % Fec / 25 % Fep), M3
(50 % Feg / 50 % Fep) y M4 (25 % Feg / 75 % Fep). Todos los polvos se pesaron con
precision de £ 0,001 mg en relacion porcentual, y a continuacion se homogeneizaron
durante 30 min en un mezclador TURBULA garantizando asi una distribucion
completamente uniforme de las fases metalicas y ceramicas previos a la sinterizacion.
La Figura 2.3 muestra el diagrama de las mezclas M1 a M4 respecto a la proporcion

de Feg y Fep manteniendo constante la fraccion de SiC.

M Feg (<10 um)
My M Fep (1-6 um)
M, B SiC (100 um )
M,
M,
o 50 100

p/p
Fig. 2-3 Composicion en % p/p de las cuatro variantes de mezclas

2.1.2 Diseio experimental del proceso de sinterizacion de
cermets Fe—SiC

En una primera etapa, se empled un disefio de cribado con el objetivo de
determinar las condiciones de procesamiento por (HP) que permitieran alcanzar
niveles de densificacion cercanos al 90 %. Esta etapa tuvo como finalidad seleccionar
una condicion de referencia para comparar posteriormente la influencia de la ruta de
sinterizacion sobre las propiedades de los cermets procesados por SPS. Para ello, se
evaluaron de manera secuencial las principales variables del proceso, manteniendo
constantes los demds parametros en cada serie experimental.

En particular, se analiz6 el efecto de la composicion granulométrica del hierro,
considerando fracciones de 100, 75, 50 y 25 % de hierro grueso (G = 10 pm), a una
temperatura de 900 °C, un tiempo de mantenimiento de 30 minutos y una presion de
50 MPa. A partir de este analisis se seleccioné una composicion intermedia como

condicion representativa.
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Fig. 2-4 Disefio experimental de la etapa de cribado composicional bor Hot Pressing.

Posteriormente, se estudi6 la influencia del tiempo de sinterizacion, comparando
tiempos de 30 y 180 minutos, manteniendo fija la composicion previamente
seleccionada y la temperatura de 900 °C. De manera anéloga, se evalud el efecto del
modo de compactacion, contrastando la compactacion directa en caliente con la
compactacion en verde seguida de HP como se muestra en la Figura 2-5.

Finalmente, se analiz6 la influencia de la temperatura de sinterizacion,
considerando valores de 700, 800 y 900 °C, manteniendo constantes el tiempo, la
presion y la composicion. La seleccion de la condicion de procesamiento se realizod
considerando como criterio principal la obtencion de niveles de densificacion cercanos
al 90 %, ya que este valor se establecid como referencia para la comparacion posterior
con los materiales procesados por SPS. Bajo este criterio, se selecciond la condicion
de HP correspondiente a un 50 % de hierro grueso, 30 minutos de sinterizacioén, 900
°C, una presion de 50 MPa y compactacion directa en caliente, la cual fue utilizada

como condicion de referencia en los estudios posteriores.
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Fig. 2-5 Esquema del cribado secuencial de pardmetros de proceso (tiempo, modo de
compactacion y temperatura) mediante HP

2.1.3 Sinterizacion por prensado en caliente (HP)

La sinterizacion por prensado en caliente se realizo en un equipo HP-20 (Thermal
Technology Systems, USA), equipado con un horno de grafito capaz de operar bajo
atmosfera inerte de argon y aplicar presion uniaxial controlada.

Se utilizaron matrices de grafito de 25,4 mm de didmetro interno, recubiertas con
una suspension al 15 % p/p de nitruro de boro (BN) en etanol, homogeneizada
mediante agitacion ultrasénica durante 20 min. El recubrimiento se aplicd por
pincelado y se dejo secar a temperatura ambiente, formando una pelicula delgada que
evito la adhesion del material al molde y facilito el desmoldeo.

Las nueve muestras se consolidaron aplicando una presion de 50 MPa en
atmosfera de argon como se muestra en la Tabla 2-1. Las probetas obtenidas
presentaron un didmetro de 25,4 mm (lin) y una altura aproximada de 5 mm,

dimensiones adoptadas como referencia para el estudio.
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Tabla 2-1 Pardmetros de sinterizacion por HP.

Muestra  Composicion Temperatura  Presion Tiempo Nomenclatura
(%o p/p Fe) (°0) (MPa) (min)
1 100 900 50 30 HP100g10Fe30 900
2 75 900 50 30 HP75610Fe30 900
3 50 900 50 30 HP50610Fe30900
4 25 900 50 30 HP25610Fe30900
5 50 900 50 180 HP50610Fe180 900
6 50 900 50 30 HP50640Fe30900
7* 50 900 967¢V/50 HP 30 CV/HP50g40Fe30900
8 50 700 50 30 HP50610Fe30700
9 50 800 50 30 HP50610Fe30800

* Esta muestra fue compactada en verde a 967 MPa y posteriormente sinterizada por HP a 50 MPa.

2.1.4 Caracterizacidén microestructural y propiedades mecanicas

2.1.4.1 Densificacion
Para el estudio de la densificacion de las muestras se consideraron tres métodos:

el método geométrico, el método de Arquimedes y el anélisis de imagenes.

La densidad teorica fue calculada mediante la regla de las mezclas, considerando
la composicion del material. Finalmente, la densificacion relativa se expresé como la
relacion entre la densidad experimental y la densidad teorica, lo que permitio evaluar
el grado de compactacion alcanzado y la porosidad residual en las muestras.

La densidad experimental fue evaluada mediante el método geométrico, a partir
de las dimensiones y la masa de las muestras sinterizadas. Adicionalmente, se empleo
el método de Arquimedes, conforme a la norma ASTM B962, el cual se basa en la
medicion de la masa de la muestra en aire y su masa aparente en agua, permitiendo
determinar su volumen.

Por otra parte, el andlisis de imagenes se utilizd para estimar la fraccion de
porosidad presente en la microestructura, mediante el procesamiento de micrografias
obtenidas por MO. Para ello, se analizaron un total de 20 imdgenes representativas a
lo largo de toda la muestra, con un aumento de 100 X, empleando el software ImageJ
v1.54g. Este procedimiento permitié cuantificar la distribucion, forma y cantidad de

poros, complementando la evaluacion de la densificacion.
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2.1.4.2 Propiedades mecanicas
Las propiedades mecénicas de las muestras obtenidas fueron evaluadas mediante

ensayos de microdureza, macrodureza y tenacidad a la fractura. Estos ensayos
permitieron analizar el comportamiento del material frente a la deformacion plastica
localizada, su resistencia a la penetracion y su capacidad para resistir la propagacion
de grietas. En particular, la microdureza se emple6 para caracterizar fases individuales
o regiones especificas de la microestructura, mientras que la macrodureza proporcion6
una medida global de la resistencia mecanica del material. Por su parte, la tenacidad a
la fractura permitié estimar la resistencia del material frente a la iniciacion y
propagacion de fallas. A continuacion, se describen en detalle las metodologias

empleadas para cada uno de estos ensayos.

2.1.4.3 Microdureza, macrodureza y fractotenacidad.
El analisis de dureza superficial se realiz6 utilizando el equipo Microhardness Test

LM300AT de LECO mediante escala Vickers (HV). Para cada condicion experimental
se efectud un total de 34 indentaciones distribuidas sobre la superficie de la muestra,
de las cuales 17 correspondieron a ensayos de macrodureza con una carga de 1000 g
(HV1) y las 17 restantes a ensayos de microdureza con una carga de 25 g (HVo.025). Las
indentaciones fueron ubicadas aleatoriamente en regiones representativas del area
superficial, como se muestra en la micrografia de la Figura 2-8a. La Figura 2-8b
presenta una representacion esquematica de la distribucion espacial de las
indotaciones, ilustrando| el patron empleado para asegurar una cobertura homogénea
de la superficie analizada.

Con el proposito de visualizar graficamente la distribucion espacial de la dureza,
se generd un mapa interpolado empleando OriginPro 2026b (Figura 2-6¢), en el cual
las zonas no indentadas fueron estimadas a partir de los valores promedio de las

regiones circundantes.

c) | GPa
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3,750
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2 4 6 8 10 12
o | toopm Sample (FeSiC — DCj)

Fig. 2-6 Distribucion y mapeo en muestras de cermet Fe—SiC: (a) indentaciones de
microdureza (HVo.25) observadas en muestras reales de cermet Fe—SiC; (b)
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representacion esquematica de la distribucion de las indentaciones HVo.2s5 en un
cermet Fe—SiC; (c) distribucion de los valores de microdureza HVo .25 en la superficie
del cermet Fe—SiC.

El procedimiento descrito en la figura 2-6 permitié obtener una representacion
continua y aproximada del gradiente de dureza sobre la superficie del cermet,
facilitando la identificacion de heterogeneidades microestructurales y zonas
localizadas con diferente resistencia mecanica. De forma complementaria, se
realizaron otras 17 mediciones con una carga reducida de 25 g (HVo,025), dirigidas
exclusivamente a la fase metalica de hierro, siguiendo la misma estrategia de
distribucion descrita anteriormente. Esta diferenciacion permitié evaluar con mayor

precision la contribucion individual de la fase metélica a la dureza global del material.

2.1.4.4 Fractotenacidad

La fractotenacidad, parametro clave en la evaluacién mecéanica de cermets, puede
determinarse mediante el método de Palmqvist, que relaciona las grietas generadas por
indentacion Vickers con la resistencia a la propagacion de fisuras en materiales duros
y fragiles [186,187].

Se calcularon los valores de fractotenacidad de las muestras utilizando las
ecuaciones (1) y (2). Se realizaron 8 indentaciones en cada muestra aplicando una
carga de 30 kg. Posteriormente se realizd una medicion del largo de las grietas

producidas en los extremos de la pirdmide de indentacion.

W, = ; (N mm™1 2.1
Wy = AVHV /W;  (MN m=3/2) (2.2)

P: Carga (N)

T: Largo total de la grieta (mm)
A: Constante 0,0028

HV: Dureza Vickers (Nmm-2)

2.1.4.5 Microscopia Electronica de Barrido (MEB)

La caracterizacion morfoldgica y el analisis elemental de las muestras se llevaron
a cabo mediante microscopia electrénica de barrido (MEB), utilizando un equipo

VEGA3 SBU EASYPROBE (TESCAN), equipado con una sonda de espectroscopia
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de energia dispersiva de rayos X (EDS). Esta técnica se empled con el proposito de
evaluar la porosidad, la continuidad y la distribucion de las fases presentes, asi como
la topografia superficial de las muestras. El andlisis por EDS se utiliz6 para realizar la
identificacion cualitativa y semicuantitativa de los elementos quimicos y su

distribucion en distintas zonas representativas.

2.1.4.6 Libre camino medio
El libre camino medio entre las particulas de SiC se determiné mediante un

algoritmo desarrollado en Python 3.14.4, empleando las bibliotecas OpenCV (cv2),
NumPy, Pillow (PIL) y SciPy para el procesamiento y analisis digital de imagenes. El
algoritmo incluy6 la conversion de las micrografias a escala de grises, el filtrado de
ruido mediante un filtro de mediana, la segmentacion automatica utilizando el método
de Otsu y la aplicacion de la transformada de distancia euclidiana (Euclidean Distance
Transform, EDT). A partir de esta Gltima se calcul6 el valor medio de las distancias
dentro de la fase segmentada, utilizado como medida del libre camino medio entre las
particulas de SiC. El andlisis se realizé sobre un total de 20 micrografias obtenidas a
lo largo de cada muestra con un aumento de 100X, permitiendo evaluar la distribucién

espacial y la homogeneidad de las particulas en la microestructura

2.1.4.7 Microscopia electronica de barrido
Las muestras para el analisis microestructural y propiedades mecénicas fueron

seccionadas con una cortadora BUEHLER IsoMet 1000 equipada con un disco de
diamante IsoMet Blade 15HC de 6 pulgadas, operando a 500 rpm y 500 g de carga. La
preparacion metalografica incluyd un proceso de lijado mecénico en la pulidora
Struers LaboPol-5, utilizando discos abrasivos CAMEO DISK PLATINUM 3 y 4
(LECO) de granulometrias 400 y 600 respectivamente, seguido de un pulido mecéanico
con suspensiones de diamante LECO de 6 um, 3 pm y 1 pm. Se tomaron micrografias

de las muestras a magnificaciones 100 X en el microscopio Leica DMi8 M.

2.1.4.8 Metodologia de anélisis digital de imagenes para la

cuantificacion de grafito en la interfaz Fe/SiC
El estudio de la disociacion del carbono desde el carburo de silicio hacia la matriz

Fe se realiz6 mediante analisis digital de imagenes utilizando el software Imagel

v1.54g [188] . Para cada condicion de procesamiento se adquirieron tres micrografias
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SEM de la interfaz Fe/SiC utilizando un microscopio electronico de barrido TESCAN
VEGA3, con una magnificacion de 30 000x, un voltaje de aceleracion de 25 kV y una
distancia de trabajo aproximada 12 mm. Todas las micrografias se adquirieron
utilizando los mismos parametros de operacion del SEM y los mismos ajustes de brillo
y contraste, garantizando la comparabilidad entre las imagenes.

Las imégenes originales se procesaron en formato de 16 bits para preservar el
rango dindmico de intensidades. Posteriormente, se defini6 una region de interés (ROI)
correspondiente a la interfaz Fe/SiC y se aplico el algoritmo de umbralizacion
automatica de Otsu [189], el cual determina el umbral 6ptimo maximizando la varianza
entre clases del histograma de niveles de gris. Debido a su caracter objetivo y a su
amplia utilizacion en el analisis cuantitativo de imagenes cientificas, este método se
empled para segmentar las regiones de menor intensidad. La fraccion de area de las
regiones segmentadas se determind mediante las herramientas Threshold y Analyze
Particles dentro del mismo software ver Figura 2-7..

La asignacion de las regiones segmentadas al grafito se realiz6 considerando
conjuntamente su menor intensidad en las micrografias SEM, su localizaciéon en la
interfaz Fe/SiC y la evidencia complementaria obtenida mediante SEM-EDS y
espectroscopia Raman. La fraccion de area atribuida al grafito se calculdé como la
relacion porcentual entre el area segmentada correspondiente al grafito A, y el area
total de la region de interés analizada Agy;, de acuerdo con:

(2.3)

donde f; corresponde a la fraccion de area atribuida al grafito (%), A, al area
segmentada atribuida al grafito (um?) y Ago; al area total de la region de interés
analizada (um?). Para cada condicion de procesamiento, el valor de fraccion de grafito
reportado correspondi6 al promedio de las tres micrografias analizadas (n=3),

calculado mediante:

_ 1w (2.4)
o)== f,
i=1

donde ftq representa la fraccion media de area atribuida al grafito para cada

condicion y f,; corresponde a la fraccion de area determinada en cada micrografia. La
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fraccion media de grafito se empled como un indicador indirecto del grado de
disociacion del SiC durante el proceso de sinterizacion.

a) SEM original b) 16 bits ¢) Umbral Otsu y Zona cuantificada

137

Y
’ 93.14%
\ "'

e
: v ‘\ ‘ Fraccion de area : 6,86
N :

S )
o | X
4 -~ 4 b, I ) ) -
Fig. 2-7 Metodologia empleada para el analisis digital y cuantificacion de grafito
en la interfaz Fe/SiC mediante micrografias SEM procesadas con Image] v1.54¢g

2.1.4.9 Difraccion de DRX

Las fases cristalinas se identificaron mediante difraccion de rayos X (DRX)
utilizando un difractometro D4 Endeavor (Bruker AXS, Karlsruhe, Alemania),
empleando radiaciéon CuKal (A = 0,15406 nm) y un tamafio de paso de 0,02°/s. El
barrido se registrd en el intervalo de 26 comprendido entre 20° y 90°, operando a 40
kV y 20 mA. Las muestras para esta caracterizacion fueron seccionadas en forma
rectangular, con dimensiones de 12,5 mm de largo, 0,5 mm de ancho y 0,2 mm de
espesor, utilizando un disco de corte de precision de nitruro de boro cubico (CBN) de

alta concentracion (HC), de 7 pulgadas (178 mm) de didmetro y 0,6 mm de espesor.

2.1.4.10 Caracterizacién mediante espectroscopia Raman
La caracterizacion estructural de las fases carbonosas se realizO mediante

espectroscopia Raman utilizando un espectrometro LabRAM HR Evolution (Horiba
Scientific), equipado con un detector CCD refrigerado (Synapse OE). Los espectros se
adquirieron empleando un laser de 633 nm, un objetivo 100x, una red de difraccion de
600 lineas mm™ y un filtro de densidad neutra del 50 %. Para cada medicion se
realizaron 15 acumulaciones, manteniendo constantes todos los parametros
instrumentales durante la adquisicion con el fin de garantizar la reproducibilidad y
comparabilidad entre las diferentes condiciones experimentales.

La caracterizacion se efectud sobre las superficies metalograficamente pulidas de
las muestras sinterizadas, previamente utilizadas para la caracterizacion mediante
microscopia Optica y microscopia electronica de barrido (SEM). Esta preparacion

permitié localizar con precision las regiones interfaciales Fe—SiC previamente
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identificadas mediante SEM y realizar las mediciones Raman sobre zonas equivalentes
en todas las muestras.

Aunque la caracterizacion Raman sobre superficies obtenidas mediante fractura
criogénica en nitrogeno liquido ha sido utilizada para preservar el estado original de
las fases carbonosas y minimizar posibles modificaciones superficiales durante la
preparacion metalografica [36], en el presente trabajo se optd por realizar las
mediciones sobre superficies pulidas, debido a que el objetivo principal fue comparar
de manera sistematica la naturaleza estructural del carbono formado durante la
sinterizacién bajo las distintas condiciones de procesamiento y no analizar los
mecanismos locales de fractura. La utilizacién de superficies de fractura habria
dificultado la localizacion reproducible de las regiones de reaccion Fe—SiC debido a
su elevada rugosidad e irregularidad superficial.

Asimismo, todas las muestras fueron preparadas mediante el mismo
procedimiento metalografico y analizadas bajo idénticas condiciones instrumentales,
garantizando que cualquier posible efecto asociado a la preparacion superficial fuera
sistematico para todas las condiciones evaluadas. En consecuencia, las diferencias
observadas entre los espectros Raman pueden atribuirse a las condiciones de
procesamiento y no al procedimiento de preparacion de las muestras. Esta estrategia
permiti6 realizar una comparacion directa y reproducible de la estructura del carbono

precipitado en la interfaz Fe—SiC.

2.2 Etapa 2: Estudio de la evolucion microestructural y mecanica
de cermets Fe-SiC procesados por SPS.

La segunda etapa experimental de la investigacion tuvo como objetivo analizar la
influencia de los parametros de sinterizacion mediante SPS sobre la densificacion, la
formacion de fases, la evolucién microestructural y las propiedades del material en
cermets Fe—50 % p/p SiC, estableciendo posteriormente una comparacion con los
materiales obtenidos mediante HP. Como se muestra esquematicamente en la Figura
2-8, esta etapa comprendio el procesamiento de los materiales, el disefio experimental,
la caracterizacion microestructural y la evaluacion de sus propiedades, con el proposito
de identificar las condiciones de sinterizacion que promovieran una mayor

densificacion y un mejor desempeio del sistema Fe—SiC. Con este proposito, el estudio
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se estructur6 en dos fases experimentales complementarias. La primera correspondio
al cribado sistematico de los principales parametros de sinterizacion mediante un
disefio factorial fraccionado 21 con punto central, mientras que la segunda consistio
en una etapa de optimizacion experimental orientada a ampliar el rango de condiciones
de sinterizacion y profundizar en la comprension de los mecanismos responsables de

la densificacion, la formacién de fases y la evolucién microestructural del sistema.

p T T > FINAL

ETAPA: 2 | Materiales de | Disefio Caracterizacién | Propiedades RESULTADO GENERAL:
Efe'clo de los 1 Partida 2 Experimental Ml 4 Mecanicas Determinar condiciones de
parémetros de « Definir materiales base « SPS: Disefio factorial  Densificacion y  Microdureza y sinterizacion (SPS) para cermets Fe—
sinterizacién sobre la (FeySiC) fraccionado 27(4-1) porosidad macrodureza (Vickers)  SIC (50 % p/p) que permitan alcanzar
microestructura de * Establecer proporciones * Microestructura  Tenacidad a la fractura alta densificacion, propiedades
i * SPS: Cribado parametros
cermets Fe -SiC de mezcla g (MO y MEB) mecanicas y microestructurales
50%p/p sinterizados + Preparar y « Comparacién de las * Fases y distribucion *Evaluacion de resistencia
DRX ropagacion de grietas
por SPS homogeneizar polvo propiedades HP vs SPS (DRX) Y propag: g
RESULTADO: RESULTADO: RESULTADO: RESULTADO:

Mezclas uniformes para Seleccion de mejores Andlisis de la Condiciones para alta

el proceso de condiciones de microestructura de cermet densificacion (~90 %)
sinterizacion consolidacion de cermet 50 50 % p/p Fe-SiC

% pfp Fe-SiC
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Fig. 2-8 Esquema metodoldgico de la segunda etapa para el estudio del efecto de
los parametros de sinterizacién SPS sobre la microestructura y propiedades
mecanicas de cermets Fe-SiC, y su comparacion con materiales procesados mediante
HP

2.2.1 Procesamiento y disefio experimental mediante Spark
Plasma Sintering (SPS)

Todas las muestras fueron procesadas mediante SPS utilizando un sistema Dr.
SINTER Lab Series SPS-1050 (SPS Syntex Inc., Japén). Los polvos previamente
mezclados se colocaron en una matriz cilindrica de grafito con un didmetro interno de
20 mm y una altura de 5 mm. Para minimizar la friccion, evitar la adhesion del material
a la matriz y favorecer una distribucion homogénea de la corriente eléctrica y del flujo
térmico, tanto las paredes internas del molde como los punzones fueron recubiertos
con laminas de grafito de 0,02 mm de espesor.

Durante la sinterizacion, el calentamiento se produjo mediante el paso directo de
corriente eléctrica pulsada a través del conjunto matriz—-muestra, promoviendo una
rapida transferencia de calor y la activacion de los mecanismos de densificacion
caracteristicos del proceso SPS. Simultaneamente, se aplicd una presion uniaxial cuya
magnitud, junto con la temperatura maxima de sinterizacion, el tiempo de

mantenimiento y el modo de corriente pulsada (On/Off), se definieron de acuerdo con
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el diseno experimental establecido para cada fase del estudio, el cual se describe a
continuacion.
241 con punto central

. oD
5 Sin bimodal D02 Con bimodal

On/Off

Fig. 2-9 Esquema del disefio experimental factorial 2 *-1) para el estudio de
pardmetros de Spark Plasma Sintering (SPS)

En una primera fase se implement6 un disefio factorial fraccionado 2V con
punto central, con el objetivo de evaluar de manera sistematica la influencia de los
principales parametros de sinterizacion sobre la densificacion, la formacion de fases y
la evolucion microestructural del sistema Fe—SiC. Para ello se consideraron como
factores experimentales la distribucion granulométrica del hierro (monomodal y
bimodal), la temperatura de sinterizacion (700 y 900 °C), el tiempo de mantenimiento
(1 y 5 min) y el modo de corriente pulsada (On/Off). Adicionalmente, se incorpord un
punto central correspondiente a 800 °C y 3 min de mantenimiento, con el fin de evaluar
posibles efectos no lineales y verificar la robustez del disefio experimental. Las
condiciones experimentales correspondientes a esta primera fase se presentan en la
Tabla 2-2

Tabla 2-2 Pardmetros de sinterizacion por SPS.

Muestra Composicion Temperatura Presion Tiempo Modo de Nomenclatura
Corriente
(% p/p FeG) (°C) (MPa) (min) (On/Off)

1 0 700 50 1 1/1 SPS-Fe 70011

2 0 700 50 5 1/9 SPS-Fes7001/0

3 0 900 50 1 1/9 SPS-Fe 900 19

4 0 900 50 5 1/1 SPS-Fes9001/1

5 50 700 50 1 1/9 SPS-50610Fe170019
6 50 700 50 5 1/1 SPS-50610Fes7001/
7 50 900 50 1 1/1 SPS-50610Fe19001/,
8 50 900 50 5 1/9 SPS-50610Fes9001/9
9 50 800 50 3 1/5 SPS-50610Fe38001/5
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El andlisis de esta primera fase permitio identificar las tendencias de densificacion
y evolucion microestructural del sistema Fe—SiC, asi como establecer la influencia de
los principales parametros de sinterizacion y de sus interacciones. No obstante, algunas
combinaciones de variables no permitieron alcanzar los niveles de densificacion
esperados, lo que evidenci6 la necesidad de ampliar el estudio mediante una segunda
fase experimental. A diferencia de la etapa inicial, esta fase no respondi6 a un disefio
factorial formal, sino a una estrategia de optimizacion basada en la modificacion
sistematica de parametros caracteristicos del proceso SPS que, de acuerdo con los
resultados obtenidos y los antecedentes reportados en la literatura, podian influir
significativamente en la densificacion, la formacién de fases y la evolucion
microestructural del material. Con este objetivo, se evaluaron distintas estrategias de
aplicacion de la presion, variaciones en el régimen de corriente pulsada (On/OfY), la
velocidad de calentamiento, el incremento de la temperatura méxima de sinterizacion
hasta 1000 y 1100 °C, asi como diferentes configuraciones del sistema SPS y

atmosferas de procesamiento, como se muestra en la Figura 2-10.

T
a) 1 b) e - .
Método de aplicacion de presion : 1 Variacién de los pulsos :I Variacién de la rampa de calentamiento
T (°C) On/Off t(min) " T(°C) On/Off t (min) " T(°C) On/Off t (min)
h h
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Fig. 2-10 Analisis del efecto de variaciones en los parametros de sinterizacion SPS
sobre la densificacion del sistema Fe—SiC

Como resultado de esta estrategia de optimizacion, se definié un segundo grupo

experimental (muestras 10-22), disefiado para estudiar de forma sistematica distintas
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combinaciones de temperatura de sinterizacidon, presion aplicada, tiempo de
mantenimiento, modo de corriente pulsada (On/Off) y configuracién del proceso.
Asimismo, se incorporaron dos estrategias de presion escalonada (SPS-1 y SPS-II),
basadas en una etapa inicial de precompactacion seguida de dos rampas térmicas con
incremento progresivo de la presion hasta 60 MPa, diferenciadas inicamente por los
tiempos de mantenimiento empleados en cada etapa del ciclo de sinterizacion.
Adicionalmente, se compard el procesamiento en distintos equipos SPS y bajo
diferentes atmosferas de trabajo con el fin de determinar su influencia sobre la
densificacion, la formacion de fases, la evolucién microestructural y las propiedades
del material. Las condiciones experimentales correspondientes a esta segunda fase se
presentan en la Tabla 2-3.

Tabla 2-3 Parametros de sinterizacion por SPS correspondientes a la segunda fase

experimental.
Muestra Temperatu  Presién Tiempo Modo de Nomenclatura
ra Corriente
(°O) (MPa) (min) (On/Off)
10 900 50 1 1/1 SPS-Fe 90011
11 900 50 5 1/9 20*-SPS-
FC59001/1
12 900 50 1 1/1 20*-SPS-
F619001/1
13 900 50 5 12/2 SPS-Fes90012/2
14 900 50 10 12/2 SPS-Fe990012
15 900 40/60 3/2 12/2 SPS -
16 900 40/60 6/4 12/2 SPS -11*
17 1000 50 5 1/1 SPS-Fes10001/,
18 1100 50 5 1/1 SPS-Fes11001/,
19 1000 50 5 1/9 SPS-
50G10Fe5 1 0001/9
20 1100 50 5 1/9 SPS-
50G10Fe5 1 1001/9
21 1100 50 5 1/1 SPS*-
Fes 1 1001/1
22 1100 50 5 1/1 SPS’*-

SOGloFesl 1001/1

Finalmente, todas las muestras procesadas mediante SPS fueron caracterizadas
empleando las mismas metodologias descritas previamente para los materiales
obtenidos por HP. La utilizaciéon de procedimientos experimentales equivalentes
permitié realizar una comparacion directa entre ambas rutas de procesamiento y

analizar de manera consistente la influencia de la ruta de sinterizacidn sobre la
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densificacion, la formacion de fases, la evolucién microestructural y las propiedades

de los cermets Fe—SiC.

2.3 Etapa 3: Efectos de los pardmetros de sinterizacion sobre los
mecanismos de desgaste abrasivos y erosivos en cermet Fe-

Si1C50% p/p.

La Etapa 3 de la investigacion estuvo enfocada en el andlisis del comportamiento
tribologico de los cermets Fe—SiC procesados mediante HP y SPS, con el objetivo de
establecer la relacion entre los parametros de sinterizacion, la microestructura y los
mecanismos de desgaste, tal como se muestra en la Figura 2-11. Para ello, se integraron
ensayos de desgaste abrasivo bajo la norma ASTM G75 y ensayos erosivos tipo SPT,
permitiendo cuantificar la pérdida de material y comparar la resistencia al desgaste de
las distintas condiciones de procesamiento.

Asimismo, las huellas de desgaste fueron caracterizadas mediante microscopia
confocal LSM780 vy procesadas utilizando los softwares ZEISS ZEN vy
MountainsMap® Digital Surf, v11, con el fin de evaluar parametros topograficos y el
volumen de material removido. Complementariamente, se realizaron ensayos de
nanoindentacion en la interfaz Fe/SiC para analizar las variaciones locales de dureza
y modulo eléstico asociadas a los mecanismos de degradacion superficial.

La integracion de estas metodologias permitid comparar directamente el
desempefio tribologico de los materiales obtenidos mediante HP y SPS, estableciendo
la influencia del procesamiento sobre la resistencia al desgaste y la evolucion

microestructural del sistema Fe—SiC.

p I T > FINAL

ETAPA: 3 1 I Evaluacién 2 I Cuantificacién 3 I Caracterizacién 4 I 4. Analisis RESULTADO GENERAL:
Efecto de los tribolégica del desgaste topografico Correlacion entre los parametros
parametros de * Ensayo de desgaste * Medicion de pérdida de  Analisis superficial por *Microscopia confocal de sinterizacion, la
sinterizacion sobre los abrasivo (ASTM G75) masa (Am) SEM (LSM780) microestructura y la respuesta
mecanismos de * Ensayo de desgaste * Evaluacion de tasa de * Identificacion de * Reconstruccion 3D de triboldgica de los cermets Fe-SiC
desgaste en cermets erosivo (Slurry Pot Test) desgaste mecanismos de desgaste huellas (50 % p/p), permitiendo identificar
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(carga, tiempo, medio) y la Fe-SiC pro resistencia al desgaste y
minimizan la degradacion
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desgaste bajo diferentes de los cermets de degradacion superficial por desgaste

condiciones tribolégicas
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Fig. 2-11 Esquema metodolodgico para la evolucion del comportamiento
tribologico y mecanismos de desgaste en cermets Fe-SiC procesados mediante HP y
SPS

2.3.1 Ensayos triboldgicos
2.3.1.1 Ensayo de desgaste abrasivo bajo la norma ASTM G75

El ensayo de abrasion en medio humedo se desarroll6 en base a la norma ASTM
G75 [164] la cual establece el procedimiento estdndar para determinar tanto la
abrasividad de una suspension solida (Miller Number) como la respuesta abrasiva de
materiales s6lidos en dicha suspension (SAR Number). Conforme a esta metodologia,
los especimenes se sometieron a un movimiento reciproco controlado sobre una lamina
de neopreno, bajo una carga normal constante de 22,24 N, con un recorrido de 203,
mm y una frecuencia aproximada de 48 ciclos/min.

Previo al ensayo, las probetas se prepararon, limpiaron y pesaron siguiendo los
pasos fundamentales indicados en la norma, y cada cubeta de ensayo fue equipada con
una lamina de neopreno MIL-R-6855C y cargada con una suspension abrasiva fresca,
usualmente preparada al 50% en masa de s6lidos, concentracion recomendada por el
estandar para garantizar comparabilidad y estabilidad del sistema de ensayo. El
procedimiento se ejecutd en tres ciclos consecutivos de 2 h, totalizando 6 h de
exposicion, retirando y pesando cada probeta al finalizar cada intervalo, lo que permite
obtener una curva acumulativa de pérdida de masa.

Finalmente, la pérdida de masa registrada se utiliz6 para calcular la tasa
instantanea de desgaste a las 2 h, parametro base para derivar tanto el Miller Number
como el SAR Number, segun las ecuaciones y factores de normalizacion especificados
en la norma. De esta forma, el uso de la metodologia ASTM G75-15 permitid evaluar
de manera estandarizada el comportamiento triboldgico de los materiales estudiados
en condiciones de abrasion en lodo.

2.3.1.2 Ensayo de desgaste erosivo SPT

Laresistencia al desgaste erosivo de las muestras fue evaluada mediante un ensayo
de erosion por pulpa tipo SPT, una metodologia ampliamente utilizada para evaluar el
comportamiento de materiales sometidos a la accion de particulas abrasivas

suspendidas en un medio liquido [175,176]. Para ello, las probetas fueron fijadas a un
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eje rotatorio e inmersas en un recipiente cilindrico de aproximadamente 2 L de
capacidad, que contenia una pulpa abrasiva.

El medio abrasivo estuvo compuesto por 600 g de Al.Os (mesh 400) y 600 g de
agua destilada, estableciendo una relacion sélida/liquido de 1:1 en masa. El ensayo se
llevo a cabo durante 6 horas a una velocidad de rotacion de 600 rpm, utilizando un
disco IAA4560 como elemento de interaccion dentro del sistema.

Durante el ensayo, la rotacion del eje promovio el impacto continuo de las
particulas abrasivas en suspension sobre la superficie de las muestras, generando
mecanismos de desgaste dominados por erosién y microcorte, lo que condujo a la
remocion progresiva de material.

Finalizado el ensayo, las muestras fueron limpiadas, secadas y pesadas con una
balanza de alta precision. La variable de respuesta empleada fue la pérdida de masa,
determinada a partir de la diferencia de peso antes y después del ensayo, lo que
permitié cuantificar comparativamente la resistencia al desgaste erosivo de los cermets

evaluados.

2.3.1.3 Caracterizacion topografica de las huellas de desgaste

por microscopia confocal
El andlisis topografico de las superficies desgastadas se realizd6 mediante

microscopia confocal LSM780. Las imdgenes obtenidas fueron procesadas
inicialmente en el software ZEISS ZEN para la generacion de mapas de altura y
reconstrucciones tridimensionales de las huellas de desgaste. Posteriormente, los datos
fueron analizados mediante el software MountainsMap® Digital Surf, v11, lo que
permitié una evaluacion cuantitativa de la superficie. A partir de este procesamiento,
se determinaron parametros de rugosidad, morfologia superficial y volumen de

material removido, permitiendo cuantificar el dafio inducido por el desgaste.

2.3.2 Estudio de interfases mediante nanoindentacion

Se realizd un analisis de nanoindentacidon con el objetivo de estudiar la region
interfacial entre Fe y SiC. Se obtuvieron perfiles de indentacion estatica utilizando un
nanoindentador Hysitron TI Premier (Bruker, EE. UU.), aplicando una carga maxima

de 10 000 uN y tiempos de carga, mantenimiento y descarga de 5 s. Las mediciones
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se llevaron a cabo a lo largo de un perfil que abarca desde la matriz de Fe hasta la
particula de SiC.

Se adquirieron imagenes de la superficie antes y después de la indentacion
mediante la retroalimentacion entre el escaner piezoeléctrico del software TriboScan
y el eje del indentador del transductor, con el fin de mapear la superficie de la muestra
utilizando la sonda del nanoindentador. Para ello, se emple6 una fuerza de contacto de
2 uN y una frecuencia de escaneo de 1 Hz.

Las curvas de carga-desplazamiento (curvas p—h) obtenidas se procesaron
mediante el método de Oliver-Pharr para determinar la dureza y el mddulo eléstico a

partir del modulo efectivo [38]:

1 1-v? 1-v (2.5)
Ef E E;
donde Eres el modulo elastico efectivo obtenido de la medicion, Ey

vecorresponden al moédulo eldstico y la relacion de Poisson de la muestra,
respectivamente, y E;y v;son las propiedades del indentador.

Se consideraron valores de la relacion de Poisson de v = 0,29 para Fe y v =
0,212 para 6H-SiC. Ademas, se utilizd6 un valor efectivo de v = 0,245 para las
indentaciones en la region interfacial, estimado mediante una regla de mezclas

ponderada. Para el indentador, se emplearon valores de v; = 0,07 y E; = 1140 GPa.

60



Capitulo 3 Resultados y discusion

En este capitulo se presentan y discuten los resultados obtenidos durante la
investigacion, con el proposito de establecer la relacion entre las condiciones de
procesamiento, la evoluciéon microestructural y el comportamiento mecénico y
triboldgico de los cermets Fe—50 %p SiC. En primer lugar, se analizan los materiales
procesados mediante (HP), evaluando la influencia de los pardmetros de sinterizacion
sobre la densificacion, las propiedades mecéanicas, la microestructura y las
transformaciones interfaciales. Posteriormente, se estudian los cermets obtenidos
mediante (SPS), considerando tanto la etapa de cribado factorial como la fase de
optimizacion del proceso. Finalmente, se realiza un andlisis comparativo entre ambas
rutas de procesamiento y se relacionan las caracteristicas microestructurales con el
comportamiento tribolégico mediante ensayos de desgaste, caracterizacion
topografica y nanoindentacion, con el fin de identificar los mecanismos responsables
del desempefio de los cermets y definir las condiciones de procesamiento mas

favorables.

3.1 Morfologia y mezcla de polvos

Con el fin de evaluar la interaccion entre las particulas de Fe y SiC después del
proceso de mezclado, se analizaron mediante microscopia electronica de barrido
(SEM) las mezclas de polvos obtenidas. Las mezclas M; (100 % Feg / 0 % Fep) y M3
(50 % Fec / 50 % Fep), representativas de las distribuciones granulométricas
monomodal y bimodal, respectivamente, se presentan en la Figura 3-1 para facilitar la
comparacion entre ambas condiciones. Las mezclas Mz (75 % Fec / 25 % Fep) y M4
(25 % Feg / 75 % Fep) mostraron la misma tendencia en cuanto al recubrimiento
superficial de las particulas de SiC por Fe; por ello, sus micrografias, junto con una
micrografia de referencia de la mezcla de polvos y ampliaciones adicionales de las
diferentes formulaciones, se presentan en el Anexo 2 como informacion

complementaria.

61



0 50 100 150

Fig. 3-1 Micrografias SEM representativas de las mezclas de polvos M1 (100 % Feg /
0 % Fep) y M3 (50 % Feg / 50 % Fep) antes de la compactacion. Las ampliaciones
muestran regiones donde se observa el cobertura parcial de las particulas de SiC por
particulas de Fe tras el proceso de mezclado. Las micrografias correspondientes a las

mezclas Ma (75 % Feg / 25 % Fep) y M4 (25 % Feg / 75 % Fep)

En la mezcla M1 se observa una cobertura parcial de la superficie de las particulas
de SiC por particulas de Fe, coexistiendo regiones con mayor y menor grado de
cobertura del refuerzo ceramico. En contraste, la mezcla M3 presenta una mayor
cobertura de particulas finas de Fe sobre la superficie del SiC, lo que es consistente
con la incorporacion de la fraccion fina de hierro (Fep). Las micrografias
correspondientes a las mezclas Mz y My, incluidas en el Anexo 2, muestran la misma
tendencia general, respaldando que este comportamiento es representativo de las
diferentes formulaciones evaluadas.

Debe senalarse que las micrografias SEM muestran Unicamente la disposicion
superficial de las particulas durante la preparacién de la muestra para su observacion.
En consecuencia, estas imagenes no permiten establecer conclusiones acerca de la
continuidad de la fase metalica ni de la distribucién tridimensional de las particulas
antes de la compactacion. Por tanto, el principal resultado de esta caracterizacion
consiste en evidenciar la tendencia de las particulas de Fe a recubrir parcialmente la
superficie del SiC tras el proceso de mezclado. La influencia de esta disposicion inicial
sobre la densificacion, las propiedades mecanicas y la evolucion microestructural sera

analizada en las secciones siguientes.
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3.2 Resultados del disefio de cribado mediante HP.

Con el propodsito de evaluar la influencia de los principales parametros de
procesamiento sobre la densificacion y las propiedades mecanicas de los cermets Fe—
50 %p SiC obtenidos mediante HP, se analiz6 el efecto de la distribucion
granulométrica del Fe, el tiempo de mantenimiento, la ruta de compactacion y la
temperatura de sinterizacion, manteniendo constantes la presion uniaxial de 50 MPa 'y
la fraccion cerdmica (50 %p/p de SiC). La Figura 3-2 resume la densidad relativa
determinada mediante el método de Arquimedes y las propiedades mecanicas
obtenidas para cada condicidon experimental. Aunque la densificacion también fue
determinada mediante el método geométrico y andlisis de imégenes, la discusion se
basa en los resultados obtenidos por Arquimedes debido a que este método
proporciona una estimacion mas representativa del grado de consolidacion del
material, al determinar el volumen real de la probeta independientemente de pequefias
variaciones en la geometria externa y en el acabado superficial introducidas durante el
procesamiento. Esta eleccion permite, ademas, establecer un criterio uniforme para la
comparacion entre los materiales obtenidos mediante HP y SPS, evitando que
diferencias geométricas propias de cada ruta de procesamiento influyan en Ia
interpretacion de la densificacion. Los resultados correspondientes a las tres
metodologias empleadas para determinar la densificacion (geométrica, Arquimedes y
analisis de imégenes), asi como el resto de las propiedades fisicas y mecanicas
evaluadas, se presentan en el Anexo 3 con el fin de respaldar la consistencia de las

tendencias observadas y facilitar la consulta de los datos experimentales completos.
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Fig. 3-2 Influencia de los parametros del procesamiento mediante HP sobre la
densificacion y las propiedades mecénicas de los cermets Fe-50 p/p SiC.
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En términos generales, la densificacion por Arquimedes presentd valores
comprendidos entre aproximadamente 74,85 y 88,51 %, evidenciando que las
variaciones en los pardmetros de procesamiento modifican de forma apreciable el
grado de consolidacion del material. Las mayores densificaciones se alcanzaron para
las muestras procesadas a 900 °C, particularmente cuando se emple6 una distribucion
granulométrica bimodal del hierro y tiempos de mantenimiento prolongados, mientras
que las menores correspondieron a las condiciones de 700 °C, donde la energia térmica
disponible resulta insuficiente para promover un cierre eficiente de la porosidad.

Las propiedades mecanicas mostraron una respuesta dependiente de las
condiciones de sinterizacion, aunque no siempre siguieron una relacion lineal con la
densificacion. La dureza y la resistencia a la fractura tendieron a incrementarse en las
condiciones de mayor consolidacion, alcanzando sus valores mas elevados en las
muestras procesadas a 900 °C. Sin embargo, algunas condiciones con densificaciones
similares exhibieron diferencias apreciables en sus propiedades mecdanicas, lo que
indica que el comportamiento del material no depende inicamente del porcentaje de
densificacion alcanzado, sino también de los cambios microestructurales inducidos
durante la sinterizacion, tales como la continuidad de la matriz metalica, el grado de
union en la interfaz Fe/SiC y la formacion de nuevas fases.

En contraste, las muestras sinterizadas a 700 °C presentaron simultdneamente una
menor densificacién y un deterioro de las propiedades mecanicas, comportamiento
consistente con una consolidacion incompleta y una mayor fraccion de poros
residuales. Estos resultados evidencian que la temperatura de sinterizacion constituye
el parametro de procesamiento con mayor influencia sobre la respuesta global de los
cermets procesados mediante HP, mientras que la distribucion granulométrica del
hierro y el tiempo de mantenimiento actian como variables complementarias que
permiten optimizar el grado de consolidacion alcanzado.

Con el fin de facilitar la interpretacion de los resultados, en los epigrafes siguientes
se analiza de manera independiente el efecto de los pardmetros de procesamiento sobre
cada una de las propiedades evaluadas. En primer lugar, se examina el comportamiento
de la densificaciéon como indicador del grado de consolidacioén alcanzado durante la

sinterizacion. Posteriormente, se analizan las propiedades mecénicas en funcion de las

64



condiciones de sinterizacion, finalmente, se discuten las caracteristicas
microestructurales y los mecanismos responsables de las tendencias observadas,
estableciendo la relacion entre procesamiento, microestructura y propiedades de los

cermets Fe—50 %p SiC obtenidos mediante HP.

3.2.1 Densificacion de las muestras sinterizadas mediante HP

La densificacion por Arquimedes mostrd una tendencia cuasi parabdlica con la
distribucion granulométrica del hierro, alcanzando los mayores valores para las
composiciones intermedias HP75G10Fe30 y HP50G10Fe30, mientras que las
composiciones extremas presentaron una ligera disminucion Figura 3-3. Este
comportamiento indica que una distribucion granulométrica balanceada favorece un
empaquetamiento inicial mas eficiente, incrementando el nimero de contactos entre
particulas de Fe y reduciendo el volumen inicial de poros. Como consecuencia, durante
el prensado en caliente se facilita la consolidacion de la matriz metalica, obteniéndose
mayores niveles de densificacion.
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Fig. 3-3 Influencia de los pardmetros de procesamiento mediante Hot Pressing
sobre la densificacion por Arquimedes de los cermets Fe—50 %p SiC.

Este comportamiento es consistente con lo reportado por Sun et al. [190], quienes
indican que la densificacion de cermets Fe—SiC consolidados por HP al vacio depende
del equilibrio entre la fraccion cerdmica y la distribucion interparticular de la fase
metalica. De manera similar, Gao et al. [42] observaron en cermets Cu—Fe—SiC que el
incremento del contenido de Fe favorece el aumento de la densidad debido a la
formacion de interfaces Fe/SiC con mayor adherencia, promoviendo una

consolidacion mas eficiente.
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Como se observa en la Figura 3-3, el incremento del tiempo de mantencion de las
muestras de 30 a 180 min produjo un aumento de la densificacion de aproximadamente
4,44 % . Este comportamiento es caracteristico de la cinética de sinterizacion en estado
solido, donde un mayor tiempo favorece el crecimiento de los cuellos entre particulas,
la difusion de masa y el cierre progresivo de la porosidad.

La temperatura de sinterizacion fue el parametro que ejercio la mayor influencia
sobre la densificacion. Al disminuir la temperatura desde 900 hasta 800 y 700 °C se
observo una reduccion significativa de la densificacion, evidenciando que la energia
térmica disponible resulta insuficiente para promover una difusion efectiva del hierro
y la eliminacion de la porosidad. Wu et al. [39], mediante experimentos de difusion en
estado solido entre Fe, Ni y Co y monocristales de 4H-SiC, identificaron que la
reaccion interfacial metal/SiC se activa en el intervalo de 550-650 °C. No obstante,
aunque en las condiciones del presente estudio (T > 700 °C) la reaccion interfacial es
termodindmicamente posible, la cinética de difusion continua siendo limitada a 700 y
800 °C, restringiendo el grado de consolidacion alcanzado.

Finalmente, la incorporacién de una etapa de compactacion previa mediante
compactacion en frio CV a 967 MPa antes del HP incrementd la densificacion respecto
al procesamiento directo por HP. Este comportamiento se atribuye al mejor
empaquetamiento inicial de las particulas y a la reduccion del volumen de poros
presentes en el compacto verde, facilitando su eliminacioén durante la sinterizacion. En
este sentido, Gao et al. [42] reportaron una tendencia similar en cermets Cu—Fe—SiC
procesados por Hot Pressing, donde una mayor participacion del Fe favorecid la
formacion de interfaces reactivas Fe/SiC y produjo un incremento progresivo de la

densidad.

3.2.2 Andlisis de dureza y fractotenacidad de las muestras
sinterizadas mediante HP.

3.2.2.1 Analisis de la dureza

Una vez analizada la influencia de los parametros de procesamiento sobre la
densificacion, resulta pertinente evaluar su efecto sobre la dureza Vickers de los
cermets Fe—50 %p SiC. En materiales obtenidos por pulvimetalurgia, la dureza esta

estrechamente relacionada con el grado de densificacion alcanzado durante la
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sinterizacion, ya que la reduccion de la porosidad y el aumento del contacto efectivo
entre particulas incrementan la resistencia del material frente a la deformacion por
indentacion [191] . La Figura 3-4 resume el efecto de la distribucion granulométrica
del Fe, el tiempo de mantenimiento, la temperatura de sinterizacion y la ruta de

compactacion sobre la dureza de los cermets procesados mediante HP.
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Fig. 3-4 Efecto de los parametros de procesamiento por HP sobre la dureza
Vickers de los cermets Fe—50 %p SiC: (a) distribucion granulométrica del Fe, (b)
tiempo de sinterizacion, (c) temperatura de sinterizacion y (d) ruta de compactacion
en funcion de la densificacion.

La Figura 3-4 muestra que la dureza reproduce la misma tendencia observada para

la densificacion (Figura 3-3). En todos los casos, la temperatura de sinterizacion fue el
pardmetro que produjo el mayor incremento tanto en la densificacion como en la
dureza, seguida de la ruta de compactacion. En contraste, la distribucion
granulométrica del Fe y el tiempo de mantenimiento ejercieron una influencia
relativamente menor sobre ambas propiedades. Esta correspondencia confirma que,
para las condiciones evaluadas, la respuesta mecanica estuvo gobernada

principalmente por el grado de densificacion alcanzado durante la sinterizacion.
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La dureza varid entre 0,72 y 3,98 GPa Figura 3-4 (a). En concordancia con el
comportamiento observado para la densificacion, la temperatura de sinterizacion
constituy¢ el factor de mayor influencia. A 700 °C se obtuvieron valores cercanos a
0,87 GPa, consistentes con los bajos niveles de densificacion alcanzados bajo estas
condiciones. Al incrementar la temperatura hasta 900 °C, la dureza aument6 hasta 3,35
GPa, reflejando el efecto del mayor grado de densificacion alcanzado durante la
sinterizacion.

La ruta de compactacion también mostr6 un efecto significativo sobre la respuesta
mecénica. La compactacion previa mediante CV+HP increment6 la dureza desde 3,35
hasta 3,98 GPa, en concordancia con el aumento de la densificacion obtenido mediante
esta ruta de procesamiento. Este comportamiento indica que una mayor densidad en
verde favorece el desarrollo de un material mas consolidado tras la sinterizacion,
permitiendo alcanzar una mayor resistencia frente a la deformacion por indentacion.
Por el contrario, las variaciones asociadas al tamafio de particula del Fe y al tiempo de
mantenimiento fueron reducidas, coherentes con la escasa influencia que estas
variables ejercieron previamente sobre la densificacion.

Como referencia comparativa, Yang et al. [183] reportaron una microdureza de
239,97 HV0,5 (=2,35 GPa) para un compuesto Fe—10 %p SiC reforzado con particulas
Cu/SiC consolidado mediante HP. Gao et al. [42] obtuvieron valores comprendidos
entre 250,32 y 333,15 HV (= 2,45-3,27 GPa) en cermets Cu—Fe—SiC con un 35 %p de
SiC. Los valores alcanzados en el presente trabajo, de hasta 3,98 GPa, se sitian en el
limite superior e incluso superan los reportados para estos sistemas, lo que resulta
consistente con el mayor grado de densificacion alcanzado bajo las condiciones
Optimas de procesamiento. Por su parte, Sun et al. [190]estudiaron cermets con matriz
multicomponente Fe—Co—Cu—Sn procesados al vacio mediante HP; aunque la
comparacion cuantitativa directa no resulta apropiada debido a las diferencias en la
composicion de la matriz, sus resultados coinciden en sefialar que la temperatura de
sinterizacion y el grado de consolidacion constituyen factores determinantes en el

desarrollo de las propiedades mecanicas.
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3.2.2.2 Analisis de la fractotenacidad

La fractotenacidad de los cermets Fe—50 %p SiC procesados mediante HP vario
aproximadamente entre 2,8 y 5,5 MPa-Vm, evidenciando una marcada influencia de
las condiciones de procesamiento Figura 3-5. Los mayores valores se obtuvieron bajo
las mismas condiciones que promovieron una mayor densificacion y un incremento de
la dureza, confirmando la estrecha relacion existente entre estas propiedades. Los
graficos individuales correspondientes a cada variable de procesamiento, asi como la
correlaciéon entre dureza y fractotenacidad, se presentan en el Anexo 4 como
informacion complementaria.
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Fig. 3-5 Influencia de los parametros de HP sobre la tenacidad a la fractura y la
densificacion.
La temperatura de sinterizacion fue el pardmetro de mayor influencia sobre la

fractotenacidad. A 700 y 800 °C se obtuvieron valores cercanos a 3 MPa:Vm, mientras
que a 900 °C la fractotenacidad aument6 hasta aproximadamente 5,5 MPa-Vm. Esta
tendencia coincide con la observada previamente para la densificacion y la dureza,
indicando que un mayor grado de consolidacion favorece la resistencia del material
frente a la propagacion de grietas.

La distribucion granulométrica del Fe produjo variaciones moderadas en la
fractotenacidad. Las mezclas con distribucion bimodal presentaron valores
ligeramente superiores a los obtenidos con la distribucion monomodal,
comportamiento consistente con el ligero incremento de densificacion observado para
estas condiciones.

El tiempo de mantenimiento presentdé una tendencia diferente. Aunque el

incremento del tiempo de sinterizacion desde 30 hasta 180 min produjo una ligera
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mejora en la densificacion, la fractotenacidad disminuy6 desde aproximadamente 5,5
hasta 4,4 MPa-Vm. Este resultado indica que, una vez alcanzado un elevado grado de
densificacion, la resistencia a la fractura deja de depender exclusivamente de este
pardmetro y comienza a estar influenciada por la evolucion de la microestructura
durante tiempos prolongados de permanencia a alta temperatura.

La compactacion previa también incrementd la fractotenacidad respecto al
procesamiento mediante HP directo, pasando de aproximadamente 3,2 a 4,4 MPa-Vm.
Esta tendencia es consistente con el aumento de la densificacion obtenido mediante
esta ruta de procesamiento, confirmando que una mayor densidad en verde favorece la
consolidacion del material y mejora su resistencia a la propagacion de grietas.

Con el propoésito de complementar el analisis de la fractotenacidad, la Figura 3-6
presenta micrografias representativas de las grietas generadas durante el ensayo de

indentacion Vickers para medir la tenacidad a la fractura.

Zonall

Grieta cuando la
indentacion se inicia sobre SiC

Fig. 3-6 Mecanismo de iniciacion y propagacion de grietas durante el ensayo de
Fractotenacidad a la fractura en los cermets Fe-50% p/p procesados mediante HP.
La Zona I corresponde a una grieta iniciada sobre una particula de SiC. En esta
region, la grieta se propaga inicialmente a través de la fase ceramica y posteriormente
modifica su trayectoria al interactuar con la interfaz Fe—SiC. Se observa una
propagacion de caracter mixto, con trayectorias tanto transgranulares como
intergranulares, indicando que el avance de la grieta no ocurre de forma
completamente rectilinea.
En contraste, la Zona II muestra que la grieta pierde continuidad al aproximarse a
la matriz metélica, sin evidenciar una propagacion apreciable dentro de esta fase. Este
comportamiento sugiere que la trayectoria de la grieta se ve modificada por las

caracteristicas microestructurales del material, limitando su propagacion.
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Las diferencias observadas entre ambas regiones indican que la respuesta frente a
la propagacion de grietas no depende tinicamente del grado de densificacion alcanzado
durante el procesamiento. La evolucion de la microestructura y de la interfaz Fe—SiC
también desempefia un papel importante en este comportamiento. Estos aspectos seran
analizados en detalle en la siguiente seccidon mediante la caracterizacion
microestructural, con el objetivo de establecer la relacion entre la evolucion de la
interfaz, la posible disociacion del SiC y las propiedades mecanicas de los cermets

procesados mediante HP.

3.2.3 Analisis microestructural de las muestras sinterizadas
mediante HP

3.2.3.1 Microscopia oOptica de las muestras procesadas
mediante HP

Las diferencias observadas previamente en la densificacion y las propiedades
mecanicas sugieren que los pardmetros de procesamiento modifican
significativamente la evolucion microestructural de los cermets Fe—50 %p SiC. Para
analizar este comportamiento, se realizd una caracterizacion mediante microscopia
Optica, evaluando la distribucion de las particulas de SiC, la continuidad general de la
matriz metalica y la porosidad residual. Las Figuras 3-7 y 3-8 presentan las
microestructuras representativas obtenidas para las diferentes condiciones de
procesamiento, mientras que los mapas de segmentacion empleados para la
cuantificacioén de la porosidad superficial y la identificacion de fases se incluyen en
los Anexos 5 y 6 como informacion complementaria

Las micrografias de la Figura 3-7 muestran que las particulas de SiC conservan su
integridad geométrica durante el proceso de HP, sin evidenciar fragmentacion
significativa del refuerzo cerdmico. Asimismo, se observan diferencias en la
distribucion de la matriz metalica y en la porosidad residual asociadas a la distribucion
granulométrica del Fe. Las composiciones intermedias HP75G10Fe30 y HP50G10Fe30
presentan una distribucion mas homogénea de las particulas de SiC y una menor
porosidad superficial que las composiciones extremas HP100G10Fe30 y HP25610Fe30.

Este comportamiento puede atribuirse al efecto del empaquetamiento inicial de

los polvos. La incorporacion de particulas finas de Fe incrementa el numero de
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contactos entre particulas y favorece una distribucion més eficiente de la fase metalica
alrededor del refuerzo cerdmico [143,191]. Como consecuencia, durante el prensado
en caliente se incrementa el area efectiva de difusion, se acelera el crecimiento de los
cuellos de sinterizacion y se facilita el cierre de la porosidad residual. Estos
mecanismos conducen a una consolidacion mas homogénea del material, consistente
con el incremento de la densificacion y de las propiedades mecanicas discutidas en las

secciones anteriores.
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Fig. 3-7 Microestructuras representativas de los cermets Fe-50 % p/p procesados
mediante HP a 900 °C, 50 MPa y 30 min con diferentes distribuciones de
granulometria de Fe.
La cuantificacion de la porosidad superficial, presentada en la Figura 3-7e,

respalda estas observaciones. Aunque las diferencias entre composiciones son
relativamente moderadas, las formulaciones intermedias presentan menores niveles de
porosidad superficial que las composiciones extremas. Los mapas de segmentacion

utilizados para esta cuantificacion se presentan en el Anexo 5.
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El esquema ampliado de la Zona I Figura 3-7f resume las principales
caracteristicas microestructurales identificadas durante el analisis, ilustrando la
coexistencia de la red continua de Fe, la interfaz de contacto SiC—Fe, los aglomerados
de Fe y los poros generados por el desprendimiento de particulas de SiC. Este esquema
facilita la interpretacion de los mecanismos microestructurales responsables de las
diferencias observadas entre las distintas formulaciones procesadas mediante HP y
sirve como referencia para la discusion de los mecanismos de fractura y desgaste
desarrollada en las secciones posteriores.

Ademas de la distribucion granulométrica del Fe, la ruta de compactacion, el
tiempo de mantenimiento y la temperatura de sinterizacion modifican la evolucién
microestructural de los cermets Fe—50 %p SiC. Las micrografias de la Figura 3-8
permiten analizar el efecto de cada uno de estos parametros sobre la continuidad de la
fase metalica y la porosidad residual.

La comparacion entre las condiciones HP y CV/HP (Figuras 3-8a y 3-8b) muestra
que la compactacion previa mediante prensado en verde incrementa la densidad inicial
del compacto, reduciendo el volumen de poros que debe eliminarse durante la
sinterizacion. Como consecuencia, la condiciéon CV/HP presenta una distribucion mas
uniforme de la fase metélica y una menor porosidad residual, lo que resulta consistente
con el incremento de la densificacion y de la dureza observado para esta condicion. El
incremento del tiempo de mantenimiento de 30 a 180 min (Figuras 3-8c y 3-8d)
favorece la continuidad de los procesos difusivos y el crecimiento de los cuellos de
sinterizacion entre particulas de Fe, produciendo una ligera disminucion de la
porosidad residual. Sin embargo, las diferencias microestructurales entre ambas
condiciones son moderadas, lo que concuerda con la limitada variaciéon de la
densificacion y explica por qué el aumento del tiempo de mantenimiento no produjo

una mejora significativa de las propiedades mecanicas.
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Fig. 3-8 Inﬂuen01a de la ruta de compactacion, el tiempo de mantenimiento y la
temperatura de sinterizacion sobre la microestructura de los cermets Fe—50 %p SiC
procesados mediante HP.

La temperatura de sinterizacion constituye el pardmetro con mayor influencia
sobre la evolucion microestructural. Las ampliaciones correspondientes a las Zonas 1,
2y 3 permiten apreciar con mayor claridad la evolucion de la fase metélica. En la Zona
1, correspondiente a la muestra sinterizada a 900 °C, se observa una matriz metalica
continua que rodea las particulas de SiC. Aunque aun se identifican poros aislados, no
se evidencian discontinuidades significativas en la fase metélica, indicando que el
transporte de masa fue suficiente para consolidar la red de Fe y promover el cierre de
la mayor parte de la porosidad. Sin embargo, en la Zona 2, correspondiente a la muestra
procesada a 800 °C, comienzan a observarse cuellos de sinterizacion entre particulas

de Fe, evidenciando que los mecanismos difusivos se encuentran en una etapa
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intermedia de desarrollo. La menor activacion térmica limita el crecimiento de estos
cuellos y, en consecuencia, persisten regiones con mayor porosidad y una continuidad
menos uniforme de la fase metdlica respecto a la condicion sinterizada a 900 °C.

Finalmente, la Zona 3, correspondiente a la muestra procesada a 700 °C, presenta
la menor consolidacion microestructural. La limitada difusion en estado solido
restringe el crecimiento de los cuellos de sinterizacion, favoreciendo la permanencia
de una elevada porosidad residual y una mayor discontinuidad de la fase metalica.
Estas caracteristicas son consistentes con la menor densificacion geométrica obtenida
para esta condicion y explican el deterioro observado en las propiedades mecanicas.

La cuantificacion de la porosidad superficial (Figura 3-8g) confirma la tendencia
observada en las micrografias, mostrando menores niveles de porosidad en las
condiciones que alcanzaron una mayor consolidacion microestructural. Los mapas de
segmentacion utilizados para esta cuantificacion se presentan en el Anexo 6.

Si bien las observaciones realizadas mediante MO permiten identificar diferencias
cualitativas en la continuidad de las fases, es necesario complementarlas con un
pardmetro cuantitativo. Por ello, en la siguiente seccion se analizard el LCM, utilizado

para cuantificar la conectividad de la matriz metalica.

3.2.3.2 Influencia de los parametros de sinterizacion de (HP)

sobre el libre camino medio (LCM)
En conjunto, el andlisis del LCM confirma cuantitativamente las observaciones

realizadas mediante microscopia Optica, demostrando que las condiciones de
procesamiento que favorecen una menor separacion entre particulas de SiC desarrollan
una matriz metalica con mayor continuidad y mejor capacidad para transmitir
esfuerzos mecanicos. No obstante, este parametro Unicamente describe la geometria
de la red metalica y no permite identificar los cambios que ocurren en la interfaz Fe—
SiC durante la sinterizacion. Por ello, en la siguiente seccidon se emplea microscopia
electronica de barrido (SEM) para analizar la evolucion de dicha interfaz y establecer
los mecanismos microestructurales responsables del comportamiento mecanico

observado.
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Fig. 3-9 Influencia de los parametros de procesamiento mediante HP sobre el LCM
en cermets Fe—SiC.

Los valores de LCM variaron entre 5,19 y 9,08 um, evidenciando una marcada
influencia de las condiciones de procesamiento. Las composiciones con distribucion
granulométrica bimodal del hierro HP75610Fe30, HP50G10Fe30 y HP25c10Fe30
presentaron los menores valores de LCM, comprendidos entre 5,19 y 5,37 pm,
mientras que la condicion monomodal HP100G10Fe30 alcanzé el valor mas elevado
9,08 um. La disminuciéon del LCM indica una menor separacion efectiva entre
particulas de SiC y una mayor continuidad de la matriz metalica, comportamiento que
coincide con la distribucion méas homogénea observada mediante microscopia Optica
y con el incremento de la dureza y la fractotenacidad obtenido para estas
composiciones.

La incorporacion de una etapa de compactacion en verde previa al HP redujo el
LCM desde aproximadamente 8,11 hasta 5,60 um, evidenciando una mejora en la
continuidad de la fase metalica. Esta reduccion se asocia al mayor grado de
compactacion inicial del sistema, que favorece una distribucion mas uniforme de las
particulas durante la consolidacion y permite desarrollar una red metalica mas
continua. Este comportamiento es consistente con la mejora previamente observada en
la respuesta mecanica de los cermets procesados mediante la ruta CV+HP.

El incremento del tiempo de mantenimiento desde 30 hasta 180 min produjo una
disminucién moderada del LCM, indicando una ligera mejora en la continuidad
geométrica de la matriz metdlica. Sin embargo, esta evolucion no estuvo acompafiada

por un incremento de la fractotenacidad, que disminuyd para esta condicién de
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procesamiento. Este resultado evidencia que, una vez alcanzado un elevado grado de
consolidacion, la continuidad de la matriz metalica deja de ser el Unico factor que
controla la respuesta mecanica del material.

La temperatura de sinterizacion produjo la mayor variacion del LCM. Las
muestras procesadas a 700 y 800 °C presentaron los valores mas elevados, reflejando
una menor continuidad de la matriz metélica, mientras que a 900 °C el LCM disminuyd
significativamente, indicando una estructura mas compacta y una red metalica mas
continua. Esta evolucion coincide con las tendencias observadas previamente para la
densificacion geométrica, la dureza y la fractotenacidad, confirmando que la
temperatura constituye el pardmetro de procesamiento con mayor influencia sobre la

conectividad microestructural del sistema Fe—SiC consolidado mediante Hot Pressing.

3.2.3.3 Analisis microestructural SEM-EDS de muestras

sinterizadas mediante HP
Las micrografias obtenidas mediante microscopia electrénica de barrido SEM

permitieron analizar con mayor resolucion la evolucion de la interfaz Fe—SiC bajo las
diferentes condiciones de procesamiento por HP. A diferencia de la microscopia
Optica, esta técnica permite examinar el grado de contacto entre la matriz metalica y el
refuerzo ceramico, asi como identificar las caracteristicas interfaciales que influyen en
el comportamiento mecanico de los cermets.

Las Figuras 3-10 a 3-13 presentan micrografias representativas de las
composiciones HP100G10Fe30, HP75g10Fe30, HP50G10Fe30 y HP25Gi10Fe30,
respectivamente. En cada condicion se seleccionaron regiones representativas de la
interfaz Fe—SiC con el proposito de comparar la continuidad de la matriz metélica, la
calidad del contacto entre ambas fases y la homogeneidad de la microestructura
desarrollada durante el proceso de HP las cuales se encuentran con mayor detalles en
el Anexo 7.

La condicion HP100Gi0Fe30 (Figura 3-10) presenta una interfaz Fe—SiC
relativamente discontinua, donde el contacto entre la matriz metélica y las particulas
cerdmicas ocurre Unicamente en regiones localizadas. Esta configuracion refleja una
limitada continuidad de la fase metalica, en concordancia con la menor densificacion
por Arquimedes alcanzada por esta composicion 83,32 %, el mayor LCM 9,08 um y

una fractotenacidad cercana a 4,7 MPa-Vm. La discontinuidad observada en la interfaz
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Fe—SiC favorece trayectorias preferenciales para la propagacion de grietas, reduciendo
la capacidad del material para desviar o dificultar su avance durante el ensayo de
indentacidn, en concordancia con el comportamiento descrito previamente para esta

condicion.

0 50 100 150 pm

Fig. 3-10 Microestructura SEM de la condicion HP100G1oFeso. Evolucion de la

interfaz de Fe-SiC y continuidad de la matriz Fe.

La incorporacion de una fraccion moderada de particulas finas de Fe mejora
progresivamente la uniformidad de la interfaz. Como se observa en la Figura 3-11,
correspondiente a la condicion HP75G10Fe30, la densificacion aumenta hasta
aproximadamente 85,34 %, mientras que el LCM disminuye a 5,37 um y la
fractotenacidad alcanza alrededor de 5,1 MPa-Vm. La micrografia evidencia una
distribuciéon mas uniforme de la matriz metalica alrededor de las particulas de SiC 'y
una interfaz con menor discontinuidad respecto a la condicion anterior. Este
comportamiento es consistente con el incremento de la fractotenacidad y sugiere una

mayor resistencia frente a la propagacion de grietas.

0 50 100 150 pm

Fig. 3-11 Microestructura SEM de la condicion HP75G10Fes0. Evolucion de la
interfaz de Fe-SiC y continuidad de la matriz Fe.

La Figura 3-12 muestra la microestructura correspondiente a la condicion
HP50G10Fe30, que presenta la interfaz Fe—SiC mdas homogénea de todas las
composiciones estudiadas. Esta muestra alcanzo una densificacion de 84,07 %, el

menor LCM 5,19 pum y la mayor fractotenacidad 5,49 MPa-Vm. La matriz metalica

78



rodea de manera continua las particulas de SiC, observandose una distribucion mas
uniforme del Fe en la interfaz. Estas caracteristicas coinciden con el comportamiento
de propagacion de grietas observado previamente, donde la desviacion de la trayectoria
de la grieta contribuye al incremento de la resistencia a la fractura. Esta condicion
constituye ademas la referencia para interpretar posteriormente la evolucion quimica

de la interfaz mediante los analisis de Raman y difraccion de rayos X.
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Fig. 3-12 Microestructura SEM de la condicion HP50G1oFeso. Evolucion de la
interfaz de Fe-SiC y continuidad de la matriz Fe.

Cuando la fraccion de particulas finas aumenta hasta la condicion HP25610Fe30,
la interfaz vuelve a presentar una mayor heterogeneidad, como se aprecia en la Figura
3-13. Aunque la densificacion permanece cercana al 85 % y el LCM se mantiene bajo
(5,37 um), la micrografia revela regiones con acumulacion local de particulas finas de
Fe que reducen la uniformidad de la interfaz. En consecuencia, la fractotenacidad
disminuye hasta aproximadamente 5,0 MPa-Vm, indicando que una mayor fraccion de
Fe fino no conduce necesariamente a una mejora adicional de la resistencia a la

propagacion de grietas.
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Fig. 3-13 Microestructura SEM de la condicion HP25G10Fe30. Heterogeneidad
interfacial asociada al incremento de la fraccion de Fe fino.

Una vez identificada la condicién de composicion mas favorable HP50G10Fe30,
se analizd la influencia de la compactacion previa, la temperatura de sinterizacion y el

tiempo de mantenimiento sobre la evolucion microestructural del sistema Fe—SiC. La
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Figura 3-14 reune micrografias SEM representativas de estas condiciones, permitiendo
comparar el desarrollo de la matriz metalica, la evolucion de la interfaz Fe—SiC y los
cambios asociados a los mecanismos de consolidacion durante el proceso de
sinterizacion.

Las micrografias correspondientes a la condicion procesada directamente
mediante HP (Figura 3-14a) y a la muestra compactada en verde antes del HP (Figura
3-14b) muestran diferencias principalmente en la continuidad de la matriz metélica y
en la distribucion de la porosidad residual. La muestra sin compactacion previa
presenta una microestructura mas homogénea y una interfaz Fe—SiC mas continua,
mientras que la compactacion en verde genera regiones localizadas de microporosidad
y discontinuidades interfaciales, evidentes en las ampliaciones de la figura. Estas
observaciones son consistentes con la densificaciéon, de la dureza y de la
fractotenacidad obtenidas para la condicion CV+HP, indicando que la compactacion
previa no favoreci6 la consolidacion del sistema bajo las condiciones de procesamiento
evaluadas
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Fig. 3-14 Microestructuras SEM representativas del efecto de la compactacion
previa sobre la evolucion de la interfaz Fe—SiC en cermets Fe—50 %p SiC procesados
mediante HP.

La temperatura de sinterizacion fue el pardmetro que produjo los cambios
microestructurales mas significativos. A 700 °C (Figura 3-15¢) se observa una elevada
porosidad residual, una limitada continuidad de la matriz metalica y una interfaz Fe—
SiC discontinua. Asimismo, los cuellos de sinterizaciéon presentan un desarrollo
incipiente, reflejando la baja activacion de los mecanismos difusivos durante el
proceso de consolidacion. Estas caracteristicas son coherentes con la menor
densificacion geométrica, la menor dureza y la menor fractotenacidad obtenidas para

esta condicion.

80



Grupo II

Efecto de la de la temperatura en °C

Efecto del tiempo (min)

Fig. 3-15 Microestructuras SEM representativas del efecto de la temperatura de
sinterizacion y el tiempo de mantenimiento sobre la evolucion de la interfaz Fe—SiC
en cermets Fe—50 %p SiC procesados mediante HP

Al incrementar la temperatura hasta 800 °C (Figura 3-15d), la microestructura
evoluciona hacia una mayor continuidad de la matriz metalica. Los cuellos de
sinterizacion se desarrollan de forma mas evidente y disminuye la porosidad abierta;
sin embargo, las ampliaciones correspondientes a las Zonas II y III muestran que aun
persisten regiones con discontinuidades en la interfaz Fe—SiC. Esta evolucidn coincide
con el incremento de la densificacion geométrica, de la dureza y de la fractotenacidad
respecto a la condicion procesada a 700 °C, aunque la consolidacion todavia no alcanza
el nivel observado a 900 °C.

La condicion sinterizada a 900 °C (Figura 3-15c¢) presenta la microestructura mas
homogénea de las tres temperaturas evaluadas. La matriz metéalica rodea de forma mas
continua las particulas de SiC y los cuellos de sinterizaciéon se encuentran
completamente desarrollados, favoreciendo una reduccidon significativa de la
porosidad residual y una mayor continuidad de la interfaz Fe—SiC. Estas caracteristicas
son consistentes con la densificacion de 84,07%, la mayor dureza 3,35 GPa, la mayor
fractotenacidad 5,49 MPa-Vm y el menor LCM 5,19 pm obtenidos durante esta etapa
del estudio, confirmando que la temperatura constituye el principal pardmetro que

gobierna la evolucién microestructural durante el proceso de HP.
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El incremento del tiempo de mantenimiento desde 30 hasta 180 min (Figuras 3-
15¢ y 3-15f) produce cambios microestructurales mas sutiles que los observados al
modificar la temperatura. Aunque se aprecia un ligero crecimiento adicional de los
cuellos de sinterizacion y una reduccion localizada de la porosidad, las ampliaciones
muestran también la presencia de macroporos aislados, zonas con discontinuidades en
la interfaz Fe—SiC e incluso desprendimiento localizado de particulas de SiC. Estas
observaciones indican que, una vez alcanzado un elevado grado de consolidacion, el
aumento del tiempo de mantenimiento no produce mejoras significativas en la
densificacion geométrica. Por el contrario, la disminucién de la fractotenacidad
observada para la condicion de 180 min, a pesar del ligero incremento de la
densificacion, sugiere que la respuesta mecénica comienza a estar condicionada por la
evolucion microestructural de la interfaz Fe-SiC durante tiempos prolongados de

permanencia a alta temperatura.

3.2.3.4 Analisis composicional por EDS de muestras
sinterizadas via HP.
Los mapas EDS confirman la coexistencia de Fe, Si y C con segregacion espacial

consistente con las fases esperadas. Las regiones identificadas como FexSiy se
observan con mayor frecuencia en las muestras procesadas a 900 °C con tiempos
prolongados. Esta observacion es termodinamicamente coherente con la prediccion de
Neves et al.[45], quienes mediante el modelo semi-empirico de Miedema demostraron
que la formacion de siliciuros de hierro y de grafito como subproductos de la
disociacion del SiC es termodinamicamente favorable en matrices Fe con contenidos
de SiC en el rango 5-25 wt%; la extrapolacion cualitativa al 50 wt% empleado en la
presente tesis no estd cubierta explicitamente por el estudio de los autores mencionados
anteriormente (limitacion discutida en la seccion 3.3.4.2), pero la linea termodinamica
general permanece valida y se complementa con los hallazgos cinéticos de Wu et al

[39].
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Fig. 3-16 Analisis EDS de cermets Fe—SiC sinterizados por HP: efecto de la
composicion (b) 50%Feg sobre interfaces Fe—SiC.

La evidencia obtenida mediante EDS indica que la interaccion quimica entre el Fe
y el SiC favorece la difusion de Si hacia la matriz metalica y la liberacién de carbono
en la interfaz. Como consecuencia de este proceso, la cantidad de grafito formada
durante la sinterizacion puede emplearse como un indicador indirecto del grado de
disociacion del SiC. En este contexto, la Figura 3-17 muestra que la fraccion de grafito
exhibe un comportamiento no mondtono con una tendencia tipo “U” en funcién del
contenido de particulas de Fe 10 um. En particular, la condicion HP-100g10 presenta
un valor de 10,33 %, el cual disminuye hasta 4,37 % en HP-75610 y alcanza un minimo
de 3,70 % en HP-50Gi10. Posteriormente, la fracciéon de grafito aumenta de forma
pronunciada hasta 24,23 % para la condicion HP-25G10. Esta evolucion evidencia que
la disociacion del SiC no depende linealmente de la composicion de la matriz, sino

que estd gobernada por un balance entre variables microestructurales.
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Fig. 3-17 Formacion de grafito en funcion del contenido de Feg<10 pm: influencia
del area interfacial en cermets Fe—SiC

La representacion del pardmetro Vrec, ilustrada mediante el tamafio de los
marcadores y las reconstrucciones tridimensionales de la microestructura, permite
interpretar esta tendencia desde la etapa inicial de preparacion de los polvos. Este
pardmetro describe el grado de recubrimiento de las particulas de SiC por la fase
metalica durante la mezcla, es decir, la fraccion de la superficie ceramica que queda
en contacto potencial con particulas de Fe antes de la sinterizacion. Las composiciones
intermedias HP-75G10 y HP-50G10 presentan los menores valores de Vres, indicando
un menor recubrimiento efectivo del SiC por el Fe. En estas condiciones disminuye el
niamero de contactos Fe—SiC susceptibles de reaccionar durante la sinterizacion,
limitando la difusion de carbono y silicio y, en consecuencia, la formacion de grafito.

En contraste, la condicion HP-25610 presenta el mayor valor de Vreg (65,5 %),
evidenciando que una mayor fraccion de la superficie de las particulas de SiC queda
recubierta por particulas finas de Fe desde la etapa de mezclado. Este mayor grado de
contacto inicial incrementa el area potencial de reaccion entre ambas fases durante la
sinterizacion, favoreciendo la transferencia de carbono hacia la matriz metalica y
promoviendo la disociacion parcial del SiC. Como resultado, se incrementa
significativamente la precipitacion de grafito, en concordancia con los valores

experimentales obtenidos.
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Este comportamiento puede interpretarse en el marco de los resultados reportados
por Araya et al. [150], quienes demostraron que la formacion de grafito durante la
sinterizacion de cermets Fe—SiC est4 controlada por (i) el tamafio de particula del SiC
y (i1) la actividad del carbono en la matriz metalica. Los resultados del presente trabajo
complementan dicho modelo al demostrar que el grado de recubrimiento inicial de las
particulas de SiC por la fase metalica constituye un factor microestructural adicional

que condiciona la intensidad de las reacciones Fe—SiC durante la sinterizacion.

3.2.3.5 Analisis de DRX muestras sinterizadas mediante HP
Los difractogramas de rayos X correspondientes a las muestras procesadas

mediante HP, mostrados en la Figura 3-18, evidencian que las fases cristalinas
predominantes del sistema corresponden a a-Fe y SiC, observandose ademas la
aparicion localizada de reflexiones atribuibles a la fase intermetélica FesSis bajo
determinadas condiciones de procesamiento. La permanencia de los principales
maximos de difraccidon asociados a los politipos 3C, 4H y 6H del SiC indica que, bajo
las condiciones empleadas (900 °C, 50 MPa y tiempos prolongados de
mantenimiento), el carburo de silicio conserva una elevada estabilidad estructural y no
experimenta una degradacion masiva. Este comportamiento resulta consistente con lo
reportado para sistemas Fe—SiC procesados a temperaturas cercanas a 900 °C, donde
la reaccidn interfacial ocurre principalmente mediante difusion solida controlada y no
mediante una disociacion termoquimica completa del refuerzo cerdmico [192—-195].
Desde un punto de vista cristalografico, la aparicion de FesSis confirma que la
reaccion entre el Fe y el SiC se activa durante la sinterizacion. Sin embargo, la baja
intensidad relativa de estas reflexiones indica que la fraccion de siliciuros formada
permanece limitada y que la mayor parte del sistema conserva las fases originales de
a-Fe y SiC. Esta observacion concuerda con los resultados obtenidos mediante SEM-
EDS, donde se evidenci6 la difusion localizada de Si hacia la matriz metalica y la
coexistencia de Fe, Siy C en regiones interfaciales, indicando que la reaccion Fe—SiC
ocurre de manera localizada y no conduce a una transformacion extensa del material.
Las muestras con mayor contenido de particulas finas de Fe (Feg < 10 pum)
presentan un incremento relativo de las reflexiones asociadas a FesSis. Este

comportamiento resulta coherente con el mayor grado de recubrimiento inicial de las
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particulas de SiC por Fe durante la etapa de mezclado, lo que incrementa el numero de
contactos potenciales Fe—SiC y favorece localmente la formacion de productos de
reaccion durante la sinterizacion. En este sentido, los resultados cristalograficos
respaldan las observaciones realizadas mediante SEM-EDS y la cuantificacion de
grafito, confirmando que un mayor contacto inicial entre ambas fases incrementa la

actividad interfacial sin comprometer la estabilidad estructural del refuerzo ceramico.

Fe,Si . . .

SiC 4H WYy | YV V VVvY \4

SicC3c m m o m

SiC6H AA A A AA A A M A A

aFe @ o e

Si * *
i w=HP50;,,Fe;,700

m==HP50,;,,Fe,,800
A l ah | W— A A s CV/HP5040Fe30900

) e HP50 g Fe3,900

‘ ; ===HP50,;,,Fe,50900
| ‘\ § e HP25 ;,Fe;0900
A ol I S | A M a\ A

s HP50,;,,Fe,,900

i | A o O /\Of esSls L i ) s HP75,10F €5 900

==—=HP100;,Fe,, 900

N JL A A AL
| Alan J\ | NSNS | A
20 30 40 50 60 70 80 90
20 (°)

Fig. 3-18 Difractogramas de rayos X de muestras Fe—SiC sinterizadas por HP

Un aspecto particularmente relevante corresponde a la ausencia de reflexiones
intensas asociadas a grafito cristalino, a pesar de que el andlisis mediante SEM
evidencio la presencia de regiones compatibles con esta fase y el andlisis de iméagenes
permitié cuantificar la fraccion de grafito formada durante la sinterizacion. Esta
aparente discrepancia puede explicarse por la naturaleza y las limitaciones de las
técnicas de caracterizacion empleadas. En primer lugar, la fraccion volumétrica real
del grafito generado durante la disociacién parcial del SiC podria encontrarse por

debajo del limite de deteccion del DRX convencional (=2 % en peso), produciendo un

86



efecto de dilucion dentro del volumen de muestra analizado. En segundo lugar, el
carbono precipitado en la interfaz Fe—SiC podria presentar un bajo grado de
cristalinidad o una estructura turbostratica, caracterizada por un desorden en el
apilamiento de los planos grafiticos, condicion que reduce significativamente la
intensidad y definicion de las reflexiones de difraccion. Finalmente, debe considerarse
que el andlisis de imagenes identifica regiones de bajo contraste compatibles con
grafito; sin embargo, el proceso de segmentacion puede sobreestimar ligeramente su
fraccion superficial al no discriminar completamente otras regiones con respuesta
Optica similar.

En consecuencia, la ausencia de sefiales intensas de grafito en los difractogramas
no implica que la reaccion Fe—SiC no haya ocurrido. Por el contrario, la identificacion
de FesSis mediante DRX, la evidencia composicional obtenida por SEM-EDS y la
cuantificacion del grafito mediante andlisis de imagenes constituyen evidencias
complementarias de que durante el procesamiento mediante HP ocurre una reaccion
interfacial moderada, caracterizada por la difusion localizada de Si hacia la matriz
metalica y una disociacion parcial del SiC. La aparente discrepancia entre las distintas
técnicas responde principalmente a sus diferentes principios de deteccion y
sensibilidad, mas que a una contradiccion entre los resultados experimentales.

Con el propésito de esclarecer la naturaleza estructural del carbono precipitado y
verificar las hipotesis planteadas a partir del analisis por DRX, en la siguiente seccién
se emplea espectroscopia Raman focalizada sobre la interfaz Fe—SiC. Esta técnica,
altamente sensible a materiales carbonosos, permitird determinar si el carbono
segregado corresponde a grafito cristalino o a una fase grafitica con desorden
estructural, proporcionando una explicacion directa de la ausencia de reflexiones
intensas de grafito en los difractogramas.

Debe considerarse ademas que la identificacion individual de FesSi y FesSis
presenta ciertas limitaciones debido al solapamiento parcial de sus reflexiones
cristalograficas y a la baja fraccion volumétrica esperada para estas fases interfaciales.
En consecuencia, la interpretacion de los difractogramas debe realizarse de manera
integrada con la informacion obtenida mediante SEM, EDS, anélisis de iméagenes vy,
posteriormente, espectroscopia Raman. En conjunto, estas evidencias permiten

concluir que el procesamiento mediante HP favorece una reaccion interfacial
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controlada, suficiente para inducir la formacioén localizada de siliciuros y una
disociacion parcial del SiC, pero insuficiente para producir una transformacion masiva
del refuerzo ceramico o desarrollar cantidades apreciables de grafito cristalino

detectable mediante DRX.

3.2.3.6 Analisis estructural del carbono mediante

espectroscopia Raman en la sinterizacion mediante HP
Con el proposito de determinar la naturaleza estructural del carbono identificado

previamente mediante SEM, andlisis de imdgenes y DRX, se realizd una
caracterizacion mediante espectroscopia Raman sobre las regiones interfaciales de las
muestras procesadas mediante HP. La Figura 3-19 presenta los espectros Raman
representativos y la evolucion de la relacion ID/IG y del tamafio de cristalito (La) en
funcion del contenido de Feg<10 um. Los valores obtenidos para la posicion de las
bandas, el ancho a media altura (FWHM), la relacion Ip/lg y el tamaifio de cristalito

calculado se incluyen en el Anexo 8 (Tabla A8.1) como informaciéon complementaria.
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Fig. 3-19 Caracterizacion estructural del carbono mediante espectroscopia Raman
de los cermets Fe—50 %p SiC procesados mediante HP: (a) espectros Raman
representativos y (b) evolucion de la relacion Ip/lg y del tamafio de cristalito La (nm)
en funcion del contenido de Feg<10 pum.

Los espectros Raman muestran la presencia de las bandas D (~1334 cm™), G
(~1582cm™), D’ (~1620 cm™) y 2D (~2665 cm™) en todas las condiciones evaluadas.
La presencia simultdnea de las bandas D y D’ indica la existencia de defectos
estructurales, bordes de cristalitos y desorden en la red de carbono sp? mientras que la
banda G confirma que el carbono precipitado conserva una estructura grafitica. Por su
parte, la banda G’ se presenta como una Unica banda ancha en todas las muestras,
comportamiento caracteristico del grafito turbostratico descrito para carbonos
derivados de la disociacion del SiC, donde el apilamiento entre planos grafiticos
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presenta un elevado grado de desorden. Este comportamiento coincide con lo
reportado por Neves et al [36], quienes identificaron mediante Raman la formacion de
grafito turbostratico en compdsitos Fe—SiC obtenidos por pulvimetalurgia. La relacion
In/Ig permanece practicamente constante para todas las distribuciones granulométricas
del Fe, con valores cercanos a 0,84, mientras que el tamafio medio de cristalito (La),
calculado mediante la ecuacidon propuesta por Cancado et al [196], se mantiene
alrededor de 45,7 nm. Estas variaciones son minimas entre las distintas composiciones,
indicando que la distribucion granulométrica del hierro no modifica de forma
significativa el grado de orden estructural del carbono precipitado durante la
sinterizacion.

Mientras el andlisis de iméagenes evidenci6 diferencias importantes en la fraccion
de grafito formada entre las distintas composiciones y el DRX mostr6 variaciones en
la intensidad relativa de las fases intermetdlicas, la espectroscopia Raman demuestra
que la naturaleza estructural del carbono permanece esencialmente invariable. En
consecuencia, la distribucion granulométrica del Fe influye principalmente en la
cantidad de grafito formada durante la reaccién Fe—SiC, pero no en el tipo de carbono
precipitado, el cual corresponde en todos los casos a grafito turbostratico.

Se puede concluir que la ausencia de reflexiones intensas de grafito en los
difractogramas puede atribuirse a la combinacion de una baja fraccion volumétrica, la
posible presencia de grafito turbostratico con bajo grado de cristalinidad y el limite de
deteccion propio de la técnica de difraccion de rayos X. En contraste, la elevada
sensibilidad superficial de la espectroscopia Raman permitid confirmar
inequivocamente que el carbono generado durante el procesamiento mediante HP

corresponde a grafito turbostratico derivado de la disociacion parcial del SiC.

3.2.4 Conclusiones parciales del procesado mediante HP.

En conjunto, los resultados demuestran que el procesamiento mediante HP
permitié consolidar cermets Fe—50 %p SiC con una matriz metédlica continua y una
reaccion interfacial moderada entre el Fe y el SiC. La temperatura de sinterizacion fue
el parametro con mayor influencia sobre el comportamiento del material, ya que
controlo el grado de densificacion, la continuidad de la fase metédlica y, en

consecuencia, las propiedades mecénicas. La condicion procesada a 900 °C alcanzo
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los mayores niveles de consolidacion, mientras que a 700 y 800 °C la limitada difusion
en estado sélido restringio el cierre de la porosidad residual.

La distribucion granulométrica del Fe también influyd significativamente en la
respuesta del sistema. La condicion HP50c10Fes0 present6d el mejor equilibrio entre
densificacion 84,07 %, continuidad de la matriz metalica y propiedades mecanicas,
alcanzando ademas la mayor fractotenacidad 5,49 MPa-Vm y el menor libre camino
medio 5,19 um. En contraste, un incremento excesivo de la fraccion de particulas finas
de Fe favorecio la actividad interfacial y la formacion de grafito, sin traducirse en una
mejora adicional del comportamiento mecénico.

La caracterizacion microestructural confirmé que la evolucion de las propiedades
no depende unicamente de la densificacion. La microscopia Optica, el analisis del libre
camino medio y las observaciones mediante SEM evidenciaron que la continuidad de
la matriz metalica y la estabilidad de la interfaz Fe-SiC desempefian un papel
determinante en la respuesta mecanica, particularmente cuando el material alcanza
elevados niveles de consolidacion.

Los analisis mediante SEM-EDS, DRX y espectroscopia Raman demostraron que
durante el procesamiento por HP ocurre una reaccion interfacial localizada y
controlada, caracterizada por la formacion de siliciuros de hierro y grafito turbostratico
como productos de la disociacion parcial del SiC. La permanencia de los politipos 3C,
4H y 6H del SiC confirma que esta reaccion no conduce a una degradacion masiva del
refuerzo ceramico, sino que permanece restringida a la interfaz Fe—SiC.

En consecuencia, el procesamiento mediante HP permitio6 identificar una ventana
de procesamiento Optima representada por la condicion HP50g10Fes30 sinterizada a 900
°C, 50 MPa y 30 min, la cual proporciond el mejor equilibrio entre densificacion,
estabilidad interfacial y propiedades mecéanicas. No obstante, la densificacion
alcanzada permanecid por debajo de la densidad tedrica, lo que justifica evaluar el SPS
como una ruta alternativa para incrementar la consolidacion del material y analizar
como el calentamiento asistido por corriente eléctrica modifica la evolucion

microestructural y las reacciones interfaciales del sistema Fe—SiC.
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3.3 Resultados y discusion del procesamiento de cermet Fe-SiC
mediante SPS disefio factorial fraccionado 24".

Con el propodsito de evaluar la influencia de los principales parametros de
sinterizacion, se empled un diseno factorial fraccionado 2*' con punto central,
considerando como variables independientes la distribucion granulométrica del Fe, la
temperatura de sinterizacion (700 y 900 °C), el tiempo de mantenimiento (1 y 5 min)
y la razén de pulsos On/Off (1/1 y 1/9), manteniendo constante una presion uniaxial
de 50 MPa.

La Figura 3-20 resume la densificacion determinada mediante el método de
Arquimedes junto con la microdureza, la macrodureza y la fractotenacidad obtenidas
para las diferentes condiciones experimentales. Los valores completos de
densificacion determinados mediante los métodos de Arquimedes, geométrico y
analisis de imagenes, asi como el resto de las propiedades fisicas y mecanicas

evaluadas, se presentan en el Anexo 9
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Fig. 3-20 Influencia de los parametros de procesamiento mediante SPS sobre la
densificacion y las propiedades mecénicas de los cermets Fe—50 %p SiC

En la mayoria de las condiciones, el incremento de la densificacion se acompaia
de un aumento de la microdureza y la macrodureza, evidenciando que la reduccion de
la porosidad favorece una mayor capacidad del material para resistir la deformacion
localizada. Sin embargo, esta relacion no es estrictamente proporcional para todas las
combinaciones de pardmetros evaluadas, indicando que la respuesta mecanica no

depende exclusivamente del nivel de densificacion alcanzado.
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Por otra parte, la fractotenacidad presenta una tendencia diferente a la observada
para la dureza. Aunque algunas de las condiciones con mayor densificacion desarrollan
valores elevados de Kic, otras alcanzan una resistencia comparable o incluso superior
a la propagacion de grietas sin corresponder a los mayores niveles de consolidacion.
Este comportamiento evidencia que la fractotenacidad esta influenciada por factores
microestructurales adicionales, tales como la continuidad de la matriz metalica, la
naturaleza de la interfaz Fe—SiC, la formacion de fases secundarias y la distribucion
de la porosidad residual, cuya contribucion depende de la combinacion especifica de
los parametros de procesamiento.

Con el fin de establecer las relaciones de causa y efecto responsables del
comportamiento observado, en las siguientes secciones se analizara en profundidad la
influencia de cada parametro de procesamiento sobre la densificacion determinada
mediante el método de Arquimedes, las propiedades mecénicas y la evolucion

microestructural de los cermets Fe—50 %p SiC procesados mediante SPS.

3.3.1 Densificacion de los cermets Fe—SiC procesados por SPS:
Fase de cribado factorial

La densificacion de los cermets Fe—50 % SiC procesados mediante SPS se evaluo
mediante los métodos geométrico, de Arquimedes y andlisis de imagenes. Sin
embargo, el andlisis de los resultados se fundamenta principalmente en la densidad
determinada mediante el método de Arquimedes, ya que este proporciona una
estimacion mas representativa de la densificacion volumétrica efectiva del material
sinterizado al determinar la densidad aparente mediante inmersion en agua destilada.
Los resultados obtenidos mediante densidad geométrica y andlisis de imagenes se
emplean Gnicamente como herramientas complementarias para validar las tendencias
observadas, debido a las limitaciones inherentes a cada procedimiento de medicion.

Como se observa en la Figura 3-21, las muestras sinterizadas presentan ligeras
irregularidades en la altura, el diametro y la superficie lateral, asociadas a la rugosidad
superficial, pequenas deformaciones durante la consolidacion y defectos locales
originados durante el proceso de sinterizacion. Estas caracteristicas modifican el
volumen aparente empleado para calcular la densidad geométrica y pueden introducir

desviaciones sistematicas en la estimacion de la densidad relativa.
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Por otra parte, el andlisis de imagenes constituye una técnica bidimensional que
unicamente evalua la porosidad presente en el plano metalografico analizado, por lo
que no representa necesariamente la distribucion tridimensional de los defectos del
compacto. Adicionalmente, durante la preparacion metalografica pueden producirse
desprendimientos de particulas de SiC insuficientemente ancladas a la matriz metalica,
generando cavidades que pueden interpretarse como porosidad, asi como deformacion
plastica localizada de la fase Fe durante las etapas de desbaste y pulido, favoreciendo
el cierre parcial o el recubrimiento de poros superficiales. Ambos fenémenos
modifican artificialmente la fraccion de poros cuantificada y pueden conducir tanto a
una sobreestimacion como a una subestimacion de la densidad superficial respecto a

la densidad volumétrica real del material sinterizado.

Superficies

irregulars
Didmetros

irregulares

h - irregulares

Fig. 3-21 Irregularidades geométricas superficiales y dimensionales observadas en
las muestras sinterizadas obtenidas mediante SPS y su influencia potencial en la
determinacion de la densidad geométrica

Con base en las consideraciones metodologicas anteriormente expuestas, el
analisis de la densificacion se desarrolla a partir de los resultados obtenidos mediante
el método de Arquimedes. La Figura 3-22 muestra la evolucion de la densidad para las
diferentes condiciones de procesamiento evaluadas mediante el disefio factorial
fraccionado 2*'. La densificacion varia entre 73,71 y 90,39 %, alcanzandose el mayor
grado de consolidacion para la condicion SPS-Fes90011 90,39 %, correspondiente a la
combinacion de Fe monomodal < 10 pm, 900 °C, 1 min y una razén de pulsos 1/1. En
contraste, la condicion equivalente con distribucion granulométrica bimodal SPS-
50610Fes9001/9 alcanzé una densidad de 89,05 %, mientras que la condicion SPS-
50610Fe19001/1 presentd unicamente 78,47 %, a pesar de haber sido procesada a la

misma temperatura. De manera similar, a 700 °C, la condicion monomodal SPS-
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Fe17001/1 alcanzé una densidad de 73,71 %, valor muy préximo a los obtenidos para
las condiciones bimodales SPS-50G10Fe170019 (74,64 %) y SPS-50G10Fes70011 (74,97
%). Estos resultados evidencian que la incorporacion de una distribucion
granulométrica bimodal del Fe no produjo un incremento significativo de la
densificacion respecto a las mezclas monomodales bajo las condiciones de

procesamiento evaluadas.
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Fig. 3-22 Influencia de los parametros de procesamiento mediante SPS sobre la
densidad relativa determinada por el método de Arquimedes de los cermets Fe—50
%p SiC.

Este comportamiento difiere de la teoria cldsica del empaquetamiento de polvos,
segun la cual la incorporacion de particulas finas entre particulas gruesas incrementa
la densidad en verde y favorece la densificacion durante la sinterizacion. Sin embargo,
dicho mecanismo presupone que las particulas finas pueden ocupar eficientemente los
espacios intersticiales y, posteriormente, participar activamente en la formacion de una
red continua de contactos metalicos. En el sistema Fe—50 %p SiC estudiado, este efecto
se encuentra limitado por la elevada fraccion de fase ceramica, que constituye un
esqueleto rigido capaz de restringir el reordenamiento de las particulas de Fe durante
la aplicacion simultanea de presion y corriente eléctrica. Como consecuencia, una
parte importante de las particulas finas queda confinada entre particulas de SiC sin
contribuir de manera efectiva a incrementar la conectividad Fe-Fe necesaria para
promover una consolidacién mas eficiente.

Adicionalmente, el reducido tiempo de permanencia caracteristico del proceso
SPS (1-5 min) limita el desarrollo de los mecanismos de difusion y deformacion

plastica responsables del cierre progresivo de la porosidad. Aunque las particulas finas
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poseen una mayor energia superficial y favorecen una difusion mas rapida, el corto
ciclo térmico impide que este beneficio se traduzca completamente en una mayor
densificacion cuando la movilidad de la matriz metalica se encuentra restringida por
la elevada cantidad de SiC. En estas condiciones, la continuidad efectiva de la red
metalica adquiere mayor relevancia que el incremento tedrico del empaquetamiento
inicial.

Asimismo, la elevada fraccion de SiC reduce la continuidad eléctrica de la fase
metalica, favoreciendo una distribucion menos homogénea de la corriente pulsada
durante el proceso SPS. Como consecuencia, el calentamiento Joule y los fendmenos
difusivos se concentran preferentemente en determinadas regiones de la matriz,
disminuyendo la capacidad del sistema para aprovechar el beneficio potencial asociado
a la distribucion granulométrica bimodal. En conjunto, estos resultados indican que,
para cermets con 50 %p SiC, la densificacion estd gobernada principalmente por la
formacion de una red metdlica continua, la evolucion de los contactos Fe—Fe y las
restricciones geométricas impuestas por la fase cerdmica, mas que por el incremento
del empaquetamiento inicial.

Este comportamiento contrasta con el observado en los cermets procesados
mediante HP, donde la distribucion granulométrica bimodal favorecio la densificacion.
La diferencia entre ambas rutas de procesamiento sugiere que el efecto beneficioso del
empaquetamiento bimodal depende no solo de la distribucion de tamaios de particula,
sino también del tiempo disponible para que los mecanismos de difusion y
deformacion pléstica consoliden la matriz metélica alrededor de las particulas de SiC.
Esta interpretacion serd corroborada en los epigrafes siguientes mediante el analisis de
la microestructura, la continuidad de la matriz metalica y la evolucion de la interfaz

Fe-SiC.

3.3.1.1 Influencia de los pardmetros de procesamiento sobre la
densificacion
Con el proposito de analizar de forma integrada la influencia de los principales

pardmetros de procesamiento sobre la densificacion, la Figura 3-23 presenta la
superficie de respuesta correspondiente a la densidad relativa determinada mediante el
método de Arquimedes, obtenida a partir del modelo estadistico del disefio factorial

fraccionado. Esta representacion permite visualizar simultdneamente el efecto de la
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temperatura de sinterizacion y de la distribucion granulométrica del Fe sobre la
consolidacion de los cermets Fe-50 %p SiC. Las superficies de respuesta
correspondientes a la densidad geométrica y al anélisis de imagenes se presentan en el
Anexo 10 como informacion complementaria, donde corroboran las tendencias

generales obtenidas mediante el método de Arquimedes.
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Fig. 3-23 a) Superficie de respuesta de la densidad relativa determinada mediante
el método de Arquimedes en funcion de la temperatura de sinterizacion y de la
fraccion de Fe bimodal de los cermets Fe—50 %p SiC procesados mediante SPS. b)
Densidad relativa determinada mediante el método de Arquimedes para las diferentes
condiciones experimentales del disefio factorial fraccionado.
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La superficie de respuesta confirma visualmente que la temperatura de
sinterizacion constituye el factor dominante en la densificacion de los cermets Fe—50
%p SiC procesados mediante SPS. La marcada pendiente de la superficie en la
direccion de la temperatura, en contraste con la escasa variacion observada a lo largo
del eje correspondiente a la fraccion de Fe bimodal, evidencia que la respuesta del
sistema esta gobernada principalmente por el incremento de la temperatura. Esta
tendencia concuerda con los resultados experimentales mostrados en la Figura 3-23b,
donde la densidad relativa aumenta desde 73,71 % para la condicion SPS-Fe 7001/
hasta 90,39 % para SPS-Fes9001/1, mientras que la incorporacioén de una distribucion
granulométrica bimodal Unicamente reduce ligeramente la densidad maxima hasta
89,05 % en la condicion SPS-50610Fes9001,9, confirmando la influencia secundaria de
este factor dentro del dominio experimental evaluado.

Este comportamiento es consistente con la activacion progresiva de los
mecanismos de transporte de masa responsables de la consolidacion en estado sélido.

A 700 °C, correspondiente aproximadamente a una temperatura homologa de 0,54 Tm
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del Fe, la difusion superficial constituye el mecanismo predominante, favoreciendo
principalmente el crecimiento inicial de los cuellos de sinterizacion sin producir una
reduccion significativa de la porosidad. En contraste, al incrementar la temperatura
hasta 900 °C (=0,65 Tm) se activan simultdneamente la difusion por borde de grano,
la difusion volumétrica y la deformacion plastica asistida por la presion aplicada,
favoreciendo el transporte efectivo de vacancias y el cierre progresivo de la porosidad
residual. La presion uniaxial de 50 MPa y el calentamiento Joule caracteristico del SPS
actian de forma sinérgica acelerando estos mecanismos, lo que explica tanto el
marcado incremento de la densificacion observado experimentalmente como la
pronunciada pendiente de la superficie de respuesta en la direccion de la temperatura.

Asimismo, la superficie de respuesta permite visualizar que el efecto del tiempo
de mantenimiento adquiere relevancia unicamente cuando la temperatura es
suficientemente elevada para activar los mecanismos densificantes. Esta tendencia
concuerda con el incremento observado desde 80,49 % hasta 90,39 % en las
condiciones monomodales procesadas a 900 °C, mientras que a 700 °C el aumento del
tiempo produce variaciones considerablemente menores. En consecuencia, el tiempo
de sinterizacion actia como un parametro complementario cuyo efecto depende de la
activacion previa de los mecanismos difusivos controlados por la temperatura.

Por otra parte, la escasa pendiente de la superficie en la direccion correspondiente
a la fraccion de Fe bimodal confirma que el beneficio esperado del empaquetamiento
bimodal practicamente desaparece bajo las condiciones de SPS empleadas. Aunque la
teoria clasica del empaquetamiento establece que las particulas finas incrementan la
densidad inicial al ocupar los espacios intersticiales entre particulas gruesas, en el
sistema Fe-50 %p SiC este mecanismo queda limitado por la elevada fraccion
ceramica, que restringe el reordenamiento de las particulas metélicas y dificulta el
desarrollo de una red continua de contactos Fe—Fe. A ello se suma el reducido tiempo
de permanencia caracteristico del SPS (1-5 min), que limita la evolucién de los
mecanismos de difusiéon y deformacion plastica, asi como la menor continuidad
eléctrica de la matriz metélica provocada por el elevado contenido de SiC, reduciendo
la homogeneidad del calentamiento Joule y, en consecuencia, el beneficio potencial

asociado al empaquetamiento bimodal.
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La comparacion entre la superficie de respuesta y los resultados experimentales
demuestra una buena concordancia entre el modelo estadistico y el comportamiento
observado experimentalmente. En particular, el modelo reproduce adecuadamente el
predominio de la temperatura como principal factor de control de la densificacion, la
influencia secundaria de la distribucion granulométrica del Fe y la ausencia de un
maximo local asociado al punto central del disefio experimental. Este ultimo,
representado por la condicion SPS-50G10Fe38001/5, presentd una densidad relativa de
75,26 %, valor intermedio respecto a las condiciones factoriales extremas,
confirmando que, dentro del dominio experimental evaluado, la respuesta del sistema
puede describirse satisfactoriamente mediante un modelo con predominio de efectos

lineales.

3.3.2 Andlisis de dureza y fractotenacidad de las muestras
sinterizadas mediante SPS.

3.3.2.1 Analisis de dureza

El incremento de la densificacion obtenido durante el procesamiento mediante
SPS se refleja directamente en la respuesta mecanica de los cermets Fe—50 %p SiC.
La Figura 3-24 presenta los resultados experimentales de microdureza y macrodureza
Vickers, junto con las correspondientes superficies de respuesta obtenidas mediante el
modelo estadistico del diseno factorial fraccionado. Estas representaciones permiten
establecer la relacion entre el grado de consolidacion previamente determinado
mediante el método de Arquimedes y la resistencia del material frente a la deformacion
por indentacion.

La condicion SPS-Fes9001/1, que alcanzo la mayor densidad relativa (90,39 %),
desarroll6 simultdneamente la mayor microdureza (3,91 GPa) y la mayor macrodureza
(4,13 GPa) del conjunto experimental. En contraste, las condiciones procesadas a 700
°C, caracterizadas por menores niveles de consolidacion, presentaron los valores mas
bajos de dureza. Esta correspondencia confirma que la reduccion de la porosidad
residual incrementa el area efectiva capaz de soportar la carga aplicada durante la
indentacion, favoreciendo una distribucion mas uniforme de los esfuerzos e

incrementando la resistencia del material a la deformacion plastica.
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Fig. 3-24 Resultados experimentales y superficies de respuesta de la dureza

Vickers de los cermets Fe—50 %p SiC procesados mediante SPS: (a) resultados

experimentales de microdureza y macrodureza en funcion de la densificacion; (b)
superficie de respuesta de la macrodureza; (c) superficie de respuesta de la
microdureza.

La superficie de respuesta de la microdureza confirma que la temperatura
constituye el parametro con mayor influencia sobre esta propiedad, reproduciendo el
mismo comportamiento observado previamente para la densificacion. El incremento
de la temperatura favorece la consolidacion del compacto mediante la activacion de
los mecanismos de transporte de masa caracteristicos de la sinterizacion en estado
solido, promoviendo el crecimiento de los cuellos entre particulas, la disminucion de
la porosidad residual y el aumento de la continuidad mecanica del material. Como
consecuencia, las condiciones procesadas a 900 °C desarrollan sistematicamente
mayores valores de microdureza que aquellas sinterizadas a 700 °C.

La macrodureza presenta una evolucion similar, corroborando que el incremento
de la densificacion se traduce en una mejora de la respuesta mecanica global del
compacto. Sin embargo, la comparacion entre las distintas condiciones experimentales
muestra que la relacion entre densificacion y dureza no es estrictamente proporcional.
La condicion SPS-50610Fes90019, por ejemplo, alcanzé una densidad relativa de 89,05
%, muy proxima a la obtenida por SPS-Fes9001/1, pero desarrollé una macrodureza

considerablemente inferior (0,87 GPa). Del mismo modo, SPS-Fe 900 19 present6 una
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macrodureza de 3,26 GPa sin corresponder a la segunda mayor densificacion del
conjunto experimental.

Estas diferencias indican que el incremento de la densificacion constituye la
condicion necesaria para mejorar la respuesta mecdnica de los cermets procesados
mediante SPS, aunque no resulta suficiente para explicar completamente la evolucion
de la dureza. La existencia de condiciones con densidades similares y respuestas
mecanicas significativamente diferentes evidencia que, ademas del grado de
consolidacidn, intervienen otros factores desarrollados durante la sinterizacion, cuyo
efecto sera analizado en los siguientes epigrafes mediante la caracterizacion

microestructural y composicional.

3.3.2.2 Fractotenacidad

Una vez analizada la influencia de los parametros de procesamiento sobre la
densificacion y la dureza, resulta pertinente evaluar su efecto sobre la resistencia a la
propagacion de grietas de los cermets Fe—50 %p SiC procesados mediante SPS. La
Figura 3-25 presenta los valores experimentales de fractotenacidad obtenidos mediante
el método de Palmqvist, junto con la superficie de respuesta desarrollada a partir del
modelo estadistico del diseno factorial fraccionado. Estas representaciones permiten
relacionar la evolucion de la fractotenacidad con la densificacion previamente
discutida e identificar la influencia de la temperatura de sinterizaciéon y de la

distribucion granulométrica del Fe sobre esta propiedad.
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Fig. 3-25 Resultados experimentales y superficie de respuesta de la
fractotenacidad de los cermets Fe—50 %p SiC procesados mediante SPS: (a)
evolucion de la fractotenacidad en funcion de las condiciones de procesamiento y de
la densificacién determinada por el método de Arquimedes; (b) superficie de

respuesta de la fractotenacidad obtenida a partir del disefio factorial fraccionado.
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Los resultados muestran que la fractotenacidad sigue una tendencia similar a la
observada previamente para la densificacion. Las condiciones procesadas a 700 °C,
caracterizadas por densidades relativas comprendidas entre 73,71 y 74,97 %,
desarrollaron los menores valores de fractotenacidad, entre 3,00 y 4,02 MPa-Vm. Al
incrementar la temperatura hasta 900 °C, la resistencia a la propagacion de grietas
aument6 de forma significativa, alcanzandose los mayores valores para las condiciones
SPS-Fe1900 19 (6,73 MPa-Vm) y SPS-Fes90011 (7,02 MPa-Vm), las cuales también
presentaron los mayores niveles de densificacion (80,49 y 90,39 %, respectivamente).
En las mezclas bimodales se observo una tendencia similar, destacandose la condicion
SPS-50G10Fes90019, que alcanzé una fractotenacidad de 5,88 MPa-Vm con una
densidad relativa de 89,05 %.

La relacion observada entre densificacion y fractotenacidad indica que el
incremento de la consolidacion favorece una mayor resistencia a la propagacion de
grietas. A medida que disminuye la porosidad residual aumenta la seccion resistente
efectiva del material y se reduce la cantidad de discontinuidades capaces de concentrar
tensiones, por lo que se requiere una mayor energia para el inicio y el crecimiento de
una grieta. En consecuencia, las condiciones que desarrollaron mayores densidades
relativas presentaron, en general, una mejor respuesta frente a la fractura.

La superficie de respuesta mostrada en la Figura 3-25b confirma que la
temperatura de sinterizacion constituye el factor con mayor influencia sobre la
fractotenacidad. El incremento de la temperatura desde 700 hasta 900 °C produce un
aumento practicamente lineal de esta propiedad, reproduciendo la misma tendencia
observada previamente para la densificacion. Este comportamiento es coherente con
la activacion progresiva de los mecanismos de transporte de masa responsables de la
consolidacion en estado solido. A 700 °C, temperatura equivalente aproximadamente
a 0,54 Tm del Fe, la difusion superficial constituye el mecanismo predominante,
favoreciendo principalmente el crecimiento inicial de los cuellos de sinterizacion sin
producir un cierre efectivo de la porosidad. Al incrementar la temperatura hasta 900
°C (= 0,65 Tm) se activan simultdneamente la difusion por borde de grano, la difusién
volumétrica y la deformacion plastica asistida por la presion aplicada, promoviendo el
transporte de vacancias y la eliminacion progresiva de la porosidad residual. La accién

combinada de la presion uniaxial de 50 MPa y del calentamiento Joule caracteristico
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del proceso SPS acelera estos mecanismos, favoreciendo simultdneamente Ia
consolidacion del material y el incremento de su resistencia a la fractura.

Aunque la temperatura constituye el factor dominante, los resultados
experimentales muestran que la fractotenacidad no depende exclusivamente de la
densificacion alcanzada. Por ejemplo, la condiciéon SPS-50610Fes90019, con una
densidad relativa de 89,05 %, desarroll6 una fractotenacidad inferior a la obtenida para
SPS-Fes9001/1, a pesar de presentar niveles de consolidacion similares. Del mismo
modo, algunas condiciones con densidades proximas exhibieron diferencias
apreciables en la tenacidad a la fractura. Estas observaciones indican que, ademas del
grado de consolidacion, existen otros fendmenos desarrollados durante la sinterizacion
que influyen sobre la propagacion de grietas.

La superficie de respuesta también evidencia que el efecto de la distribucion
granulométrica bimodal resulta considerablemente menor que el de la temperatura.
Dentro del intervalo experimental estudiado no se observa un incremento sistematico
de la fractotenacidad asociado al aumento de la fraccion bimodal, comportamiento
consistente con la limitada influencia que esta variable ejerci6é previamente sobre la
densificacion. En conjunto, estos resultados indican que, bajo las condiciones de
procesamiento evaluadas, la resistencia a la fractura estd gobernada principalmente por
los mecanismos de densificacion activados por la temperatura, mientras que el efecto
del empaquetamiento inicial de los polvos resulta comparativamente menos

significativo.

Las diferencias observadas entre condiciones con densidades similares evidencian
que la fractotenacidad no puede interpretarse Unicamente a partir del grado de
consolidacion alcanzado. Por ello, en los epigrafes siguientes se analizaran la
evolucion microestructural, la continuidad de la matriz metalica y las transformaciones
desarrolladas en la interfaz Fe—SiC, con el objetivo de identificar los mecanismos

responsables del comportamiento mecanico observado.
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3.3.3 Caracterizacion microestructural de la fase factorial
fraccionada SPS

3.3.3.1 Microscopia oOptica de las muestras procesadas
mediante SPS

Con el propésito de identificar los cambios microestructurales responsables de las
diferencias observadas previamente en la densificacion y las propiedades mecanicas,
se realizd la caracterizacion de las muestras mediante microscopia optica. La Figura
3-26 presenta las microestructuras representativas obtenidas para las diferentes
condiciones de procesamiento, junto con la cuantificacion de la porosidad superficial
determinada mediante andlisis de imagenes .Dicha informacioén se resumen en el
Anexo 11.

Las microestructuras correspondientes a las condiciones procesadas a 700 °C
(Figuras 3-26 a, b, e y f) presentan una distribucion heterogénea de la fase metalica,
con una elevada cantidad de regiones oscuras asociadas a porosidad residual y una
menor continuidad aparente de la matriz de Fe alrededor de las particulas de SiC. Estas
caracteristicas son consistentes con los menores niveles de densificacion determinados
previamente mediante el método de Arquimedes y evidencian que, a esta temperatura,
la consolidacion del material resulta insuficiente para eliminar una fraccion importante
del volumen de poros generado durante la compactacion.

Al incrementar la temperatura hasta 900 °C (Figuras 3-26 c, d, g y h) se observa
una reduccion evidente de la porosidad superficial y una distribucién mas uniforme de
la fase metalica alrededor de las particulas ceramicas. La matriz adquiere un aspecto
mas continuo y compacto, indicando un mayor grado de consolidacion del sistema.
Estas observaciones concuerdan con el incremento de la densificacion y de las
propiedades mecénicas discutido en los apartados anteriores, confirmando que la
temperatura constituye el principal pardmetro responsable de la evolucion

microestructural durante el procesamiento mediante SPS.
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Fig. 3-26 Microestructuras representativas y cuantificacion de la porosidad
superficial de los cermets Fe—50 %p SiC procesados mediante SPS: (a—i)
microestructuras obtenidas por microscopia Optica bajo las diferentes condiciones
experimentales; (j) porosidad superficial determinada mediante analisis de iméagenes.

El andlisis cuantitativo de la porosidad superficial (Figura 3-26j) confirma las
tendencias observadas cualitativamente en las micrografias. Las condiciones SPS-
Fe170011 y SPS-Fes7001/9 presentan porosidades cercanas al 11%, mientras que al
incrementar la temperatura hasta 900 °C estos valores disminuyen hasta
aproximadamente 8% para SPS-Fe; 90019 y SPS-Fes90011. Este comportamiento
coincide con el aumento de la densidad relativa determinado mediante el método de
Arquimedes y confirma que el incremento de la temperatura favorece el cierre
progresivo de la porosidad durante la sinterizacion.

En las condiciones con distribucion granulométrica bimodal, la evoluciéon de la
porosidad superficial no reproduce una tendencia tan definida como la observada para
la temperatura. A 700 °C, las muestras SPS-50G10Fei170019 y SPS-50G10Fes7001/1
presentan las mayores fracciones de porosidad superficial del conjunto experimental,
con valores aproximados de 17% y 23%, respectivamente. Al incrementar la
temperatura hasta 900 °C, la porosidad disminuye hasta aproximadamente 8—10%,

alcanzando valores similares a los obtenidos para las condiciones monomodales. Estos
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resultados indican que, bajo las condiciones de procesamiento evaluadas, la influencia
de la distribucion granulométrica sobre la porosidad superficial es considerablemente
menor que la ejercida por la temperatura de sinterizacion.

El comportamiento observado confirma que la activacion de los mecanismos de
transporte de masa inducida por el incremento de la temperatura constituye el factor
determinante en la evolucién microestructural de los cermets Fe—-50 %p/p SiC
procesados mediante SPS. No obstante, la microscopia Optica Unicamente permite
evaluar la distribucion general de las fases y de la porosidad superficial, sin
proporcionar informacién sobre la continuidad efectiva de la matriz metélica ni sobre
las transformaciones desarrolladas en la interfaz Fe—SiC durante la sinterizacion. Por
ello, en los siguientes epigrafes se analizaran cuantitativamente el libre camino medio
(LCM) y la evoluciéon de la interfaz Fe—SiC, con el proposito de establecer los
mecanismos responsables de las diferencias observadas en la densificacion y en las

propiedades mecanicas.

3.3.3.2 Influencia de los pardmetros de procesamiento sobre el
libre camino medio (LCM)

Las observaciones microestructurales realizadas mediante microscopia Optica
evidenciaron diferencias en la continuidad aparente de la matriz metalica que no
pueden describirse unicamente mediante el andlisis cualitativo de las imagenes. Por
ello, se determind el libre camino medio (LCM), parametro que cuantifica la
separacion promedio entre las particulas de SiC y permite evaluar objetivamente la
continuidad de la fase metalica desarrollada bajo las diferentes condiciones de
procesamiento. Los resultados experimentales y la superficie de respuesta
correspondiente se presentan en la Figura 3-27.

Los resultados muestran que el LCM disminuye conforme aumenta la
densificacion del material, reproduciendo la tendencia previamente observada para la
porosidad superficial. Las condiciones procesadas a 900 °C presentan los menores
valores de LCM, destacandose SPS-50G10Fe19001/1 (1,90 um), SPS-Fei1900 119 (1,96
um) y SPS-Fes9001/1 (2,25 pm). En contraste, las condiciones procesadas a 700 °C
desarrollan los mayores recorridos metalicos, alcanzandose 5,24 pum para SPS-

50610Fe170019 y 5,91 um para SPS-50G10Fes7001/1.
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Fig. 3-27 Resultados experimentales y superficie de respuesta del libre camino
medio (LCM) de los cermets Fe—50 %p SiC procesados mediante SPS: (a) valores
experimentales del LCM comparados con la porosidad superficial; (b) superficie de
respuesta del LCM obtenida a partir del disefio factorial fraccionado

Esta evolucion indica que el incremento de la temperatura favorece una
redistribucion méas homogénea de la fase metalica alrededor de las particulas de SiC
durante la consolidacion. Como consecuencia, la separacion media entre particulas
ceramicas disminuye progresivamente y la matriz metalica adquiere una distribucion
espacial mas uniforme, coherente con la reduccion de la porosidad observada en el
apartado anterior.

La comparacion entre el LCM y la densidad determinada mediante el método de
Arquimedes confirma una relacion inversa entre ambos parametros. Las condiciones
que alcanzaron densidades relativas proximas al 90 % presentan LCM inferiores a 4
um, mientras que las muestras con densidades inferiores al 80 % desarrollan LCM
comprendidos aproximadamente entre 4 y 6 um. Esta correspondencia confirma que
el cierre progresivo de la porosidad durante la sinterizacién modifica simultdneamente
la distribucion espacial de la fase metdlica y la separacion efectiva entre particulas de
SiC.

La superficie de respuesta presentada en la Figura 3-27b confirma que la
temperatura de sinterizacion constituye el principal parametro que controla la
evolucion del LCM. El incremento de la temperatura desde 700 hasta 900 °C produce
una disminucion practicamente lineal del libre camino medio, independientemente de
la distribucion granulométrica del Fe. Esta tendencia reproduce el comportamiento

previamente observado para la densificacion, corroborando que la activacion de los
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mecanismos difusivos favorece simultaneamente la consolidacion del material y una
distribucion mas uniforme de la matriz metalica.

La influencia de la distribucion granulométrica bimodal resulta nuevamente
secundaria respecto al efecto de la temperatura. A bajas temperaturas, las mezclas
bimodales desarrollan los mayores valores de LCM, mientras que al incrementar la
temperatura hasta 900 °C las diferencias respecto a las mezclas monomodales
disminuyen considerablemente. Este comportamiento confirma que, bajo las
condiciones de procesamiento evaluadas, la evolucion de la microestructura esta
gobernada principalmente por la activacion térmica de los mecanismos de
sinterizacién y no por el incremento del empaquetamiento inicial asociado a la
distribucion bimodal.

Aunque el LCM describe cuantitativamente la continuidad geométrica de la matriz
metalica, este parametro no proporciona informacion sobre las transformaciones
desarrolladas en la interfaz Fe—SiC ni sobre los productos de reaccion generados
durante la sinterizacion. Por ello, en el siguiente epigrafe se analizara la evolucion de
la interfaz mediante microscopia electronica y andalisis composicional, con el proposito
de establecer cobmo estos cambios contribuyen a explicar el comportamiento mecanico

observado.

3.3.3.3 Caracterizacion microestructural por SEM y EDS
Las micrografias obtenidas mediante microscopia electronica de barrido

permitieron analizar la evolucion de la continuidad de la matriz metélica, la porosidad
residual y las caracteristicas de la interfaz Fe-SiC desarrolladas durante el
procesamiento por SPS. Con el proposito de facilitar la interpretacion de los
mecanismos responsables del comportamiento previamente observado en la
densificacion y las propiedades mecénicas, el analisis se organiza de acuerdo con la
distribucion granulométrica del Fe empleada durante la sinterizacion: mezclas
monomodales, punto central del disefio experimental y mezclas bimodales. Las
micrografias SEM correspondientes a las muestras procesadas con Fe monomodal se
presentan en la Figura 3-28, la micrografia correspondiente al punto central del disefio
experimental en la Figura 3-29, y las micrografias de las muestras procesadas con

distribucion granulométrica bimodal del Fe en la Figura 3-30. El panel comparativo
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que reune las nueve condiciones experimentales evaluadas se incluye en el Anexo 12,
con el fin de facilitar la comparacion global del disefio factorial.

La Figura 3-28 muestra la evolucion microestructural de los cermets procesados
mediante SPS empleando una distribucion granulométrica monomodal del Fe (<10
um). Las diferencias observadas entre las distintas condiciones de procesamiento
confirman que la evolucion de la matriz metalica y de la interfaz Fe-SiC esta
gobernada principalmente por la activacion progresiva de los mecanismos de
transporte de masa durante la sinterizacion, en concordancia con las tendencias

previamente observadas para la densificacion y las propiedades mecénicas.
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Fig. 3-28 Micrografias SEM-BSE representativas de los cermets Fe—50 %p SiC
procesados mediante SPS con distribucion granulométrica monomodal del Fe (<10
pum), mostrando la evolucion microestructural y de la interfaz Fe—SiC con la
temperatura y el tiempo de sinterizacion

La muestra SPS-Fe;7001 (Figura 3-28a), procesada a 700 °C, presenta una
microestructura caracterizada por la formacion incipiente de cuellos de sinterizacion
entre particulas de Fe, acompafiada por macroporosidad, microporosidades
distribuidas en la matriz y discontinuidades evidentes en la interfaz Fe—SiC. La region
ampliada muestra cuellos parciales que atin no permiten desarrollar una red metalica
continua, lo que resulta consistente con el bajo grado de densificacion alcanzado
mediante el método de Arquimedes. Este comportamiento es esperable para una

temperatura cercana a 0,54 Tm del Fe, donde la difusion superficial constituye el
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principal mecanismo de transporte de masa. Debido a que este mecanismo favorece
principalmente el crecimiento inicial de los cuellos sin producir una reduccion efectiva
de la porosidad, la consolidacion del material permanece limitada y la continuidad de
la matriz resulta insuficiente para transmitir eficientemente los esfuerzos mecanicos.

En la condicién SPS-Fes70019 (Figura 3-28b), procesada igualmente a 700 °C,
pero con un tiempo de mantenimiento de 5 min y una razén de pulsos 1/9, la
microestructura continia mostrando una elevada porosidad residual; sin embargo, la
interfaz Fe—SiC adquiere una mayor continuidad local respecto a la condicion anterior.
Este comportamiento sugiere que el incremento del tiempo de permanencia favorece
localmente la difusion en la interfaz Fe—SiC, aun cuando la temperatura continua
siendo insuficiente para activar plenamente la difusion volumétrica responsable del
cierre progresivo de la red de poros. En consecuencia, la mejora microestructural
observada resulta insuficiente para producir incrementos significativos en la
densificacion previamente discutida.

Al incrementar la temperatura de sinterizacion hasta 900 °C, las microestructuras
correspondientes a SPS-Fe1900 19y SPS-Fes9001/1 (Figuras 3-28c y 3-28d) muestran
una evolucién significativamente distinta. La matriz metalica adquiere una mayor
continuidad alrededor de las particulas de SiC y la porosidad residual disminuye
considerablemente, en concordancia con el incremento de la densidad determinada
mediante el método de Arquimedes y con la mejora simultanea de la dureza y la
fractotenacidad. Este comportamiento responde a la activacion simultdnea de la
difusién por borde de grano, la difusion volumétrica y la deformacion plastica inducida
por la presion aplicada, mecanismos que adquieren mayor relevancia cuando la
temperatura homologa alcanza aproximadamente 0,65 Tm. Como consecuencia,
aumenta el transporte efectivo de masa hacia las zonas de contacto Fe—Fe,
favoreciendo el crecimiento de los cuellos de sinterizacién y la consolidacion
progresiva de la matriz metalica [143].

Las regiones ampliadas muestran contrastes diferenciados dentro de la matriz
metalica, evidenciando heterogeneidades microestructurales y composicionales
desarrolladas durante el procesamiento. Estas variaciones pueden asociarse a cambios
locales en la composicion de la matriz derivados de la interaccion Fe-SiC y de la

formacion de productos de reaccion en la interfaz. No obstante, el contraste observado
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mediante SEM no permite por si solo realizar una identificacion cristalografica de estas
regiones, por lo que su naturaleza se analiza posteriormente mediante EDS y difraccion
de rayos X.

Asimismo, en las condiciones procesadas a 900 °C comienzan a observarse
pequefias regiones oscuras distribuidas preferentemente en la interfaz Fe-SiC,
compatibles morfoldégicamente con productos de reaccion desarrollados durante la
interaccion entre ambas fases. La morfologia nodular de algunas de estas regiones
resulta consistente con la precipitacion de carbono libre derivado de la disociacion
parcial del SiC. De acuerdo con Neves et al. [36], la nucleacion del grafito ocurre
preferentemente en las interfaces Fe—SiC, donde la actividad local del carbono alcanza
valores suficientemente elevados para favorecer su precipitacion, expandiéndose
posteriormente hacia el interior de la matriz mediante difusion intersticial. No
obstante, la naturaleza composicional de estas regiones serd corroborada
posteriormente mediante EDS, difraccion de rayos X y espectroscopia Raman.

Las discontinuidades observadas en determinadas regiones de la interfaz Fe—SiC
constituyen defectos potenciales para la integridad mecénica del cermet, ya que pueden
actuar como concentradores locales de tensiones y favorecer tanto el inicio de la
propagacion de grietas como la pérdida localizada de material durante procesos de
desgaste. Su formacion puede atribuirse al efecto combinado de la diferencia entre los
coeficientes de expansion térmica del Fe (=12 x 10¢ K™) y del SiC (= 4,5 x 10 K™),
la contraccion volumétrica asociada a la reaccion parcial del SiC y la limitada adhesion
quimica existente entre ambas fases cuando no se desarrollan productos de reaccion
suficientemente cohesivos. En este sentido, Li et al. [162] demostraron mediante
calculos de primeros principios sobre interfaces 3C-SiC/Fe que las interfaces
terminadas en carbono presentan una energia de adhesion superior a las terminadas en
silicio debido a la mayor contribucion del enlace covalente C—Fe, proporcionando una
base atomistica para explicar la heterogeneidad interfacial observada
experimentalmente.

La Figura 3-29 presenta la microestructura correspondiente a la condicion SPS-
50610Fe38001/5, asociada al punto central del disefio factorial (800 °C, 3 min,
distribucion granulométrica bimodal y razén de pulsos 1/5). Como era de esperarse,

esta condicion desarrolla una microestructura con caracteristicas intermedias respecto
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a las condiciones factoriales extremas previamente analizadas. Se observa una
continuidad parcial de la matriz metalica alrededor de las particulas de SiC,
acompafiada por porosidad residual distribuida de manera heterogénea y por la
presencia de cuellos de sinterizacion con un grado de desarrollo superior al observado
a 700 °C, aunque todavia inferior al alcanzado en las condiciones procesadas a 900 °C.

um Valor Central

50 100 150 um

Fig. 3-29 Micrografia SEM representativa de la condicion correspondiente al
punto central del disefio factorial (SPS-50G10Fe38001/5), con ampliacion de la interfaz
Fe-SiC

La ampliacion de la interfaz Fe—SiC evidencia una mejora en la continuidad de la
interfase respecto a las condiciones de menor temperatura; sin embargo, ain se
identifican microporosidades y discontinuidades locales que interrumpen Ia
continuidad de la matriz metalica. Estas observaciones indican que, aunque el
incremento de la temperatura favorece el transporte de masa y el crecimiento de los
cuellos de sinterizacion, los mecanismos densificantes todavia no alcanzan el grado de
desarrollo necesario para eliminar completamente la porosidad residual y consolidar
una red metalica continua.

Desde el punto de vista cinético, este comportamiento es coherente con una
condicion de procesamiento intermedia, donde la difusion por borde de grano y la
deformacion plastica comienzan a contribuir de manera mas significativa a la
consolidacion del sistema, aunque la difusién volumétrica aun no alcanza la intensidad
observada en las muestras sinterizadas a 900 °C. Como consecuencia, la
microestructura representa un estado de transicion entre el régimen dominado por la
difusion superficial caracteristico de las condiciones de 700 °C y el régimen de
consolidacion mas avanzado alcanzado a temperaturas superiores.

La presencia ocasional de pequefias regiones oscuras en la interfaz Fe—SiC sugiere

que los procesos de reaccidon entre ambas fases comienzan a desarrollarse bajo estas
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condiciones de procesamiento. No obstante, su menor frecuencia y extension respecto
a las muestras procesadas a 900 °C indican que la cinética de estas reacciones
permanece limitada, en concordancia con la densidad relativa obtenida mediante el
método de Arquimedes (75,26 %) y con las propiedades mecanicas previamente
discutidas.

Al incrementar la temperatura hasta 900 °C (Figuras 3-30c y 3-30d), la
continuidad de la matriz metalica mejora respecto a las condiciones procesadas a 700
°C, observandose una reduccion de la porosidad residual y una mayor extension de las
regiones metalicas que rodean las particulas de SiC. Sin embargo, las ampliaciones de
la interfaz Fe—SiC muestran con mayor frecuencia regiones oscuras y morfologias
laminares o dendriticas localizadas en la zona interfacial, compatibles con la formacion

de productos de reaccion desarrollados durante la interaccion entre ambas fases.

Tiempo (min)
1 min » 5 min

Bimodal

Discontinuidad
en lainterfaz Fe/Sic

Fig. 3-30 Micrografias SEM representativas de los cermets Fe—50 %p SiC
procesados mediante SPS con distribucion granulométrica bimodal del Fe,
mostrando la evolucidon microestructural y de la interfaz Fe—SiC con la temperatura y
el tiempo de sinterizacion.

La morfologia nodular observada en varias de estas regiones es consistente con la
precipitacion de carbono libre derivado de la disociacion parcial del SiC. De acuerdo
con Neves et al. [36], la nucleacion del grafito ocurre preferentemente en las interfaces
Fe-SiC, donde la actividad local del carbono alcanza valores suficientemente clevados
para favorecer su precipitacion, expandiéndose posteriormente hacia el interior de la

matriz mediante difusion intersticial. Asimismo, las morfologias laminares y
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dendriticas observadas principalmente en las muestras SPS-50610Fe190011 y SPS-
50G10Fes90019 son compatibles con la formacion de productos de reaccion ricos en
silicio, potencialmente asociados con siliciuros de hierro del tipo Fe,Si,. Aunque la
identificacion definitiva de estas fases requiere caracterizacion composicional, su
morfologia y localizacion interfacial concuerdan con los mecanismos de reaccion
descritos por Kalogeropoulou et al. [177] y con los célculos termodindmicos
desarrollados por Neves et al. [45,150] para el sistema Fe—SiC.

En comparacion con las muestras monomodales, las condiciones bimodales
desarrollan una microestructura mas compleja, donde la mejora parcial de la
consolidacion coexiste con una evolucidon mas marcada de la interfaz Fe-SiC. La
mayor frecuencia de estas regiones interfaciales sugiere que el incremento del area
superficial especifica asociado a las particulas finas de Fe favorece la cinética de las
reacciones entre ambas fases, aun cuando ello no se traduzca en un incremento
significativo de la densificacion global. Este comportamiento resulta consistente con
los resultados discutidos previamente, donde la distribucion granulométrica bimodal
no produjo mejoras apreciables en la densidad relativa, pero si promovi6 una evolucion
microestructural més intensa en la interfaz metal-ceramica.

3.3.3.4 Distribucion elemental y validacion de las fases mediante EDS

Con el propdsito de complementar las observaciones realizadas mediante SEM y
verificar la distribucion espacial de los principales elementos presentes en el sistema,
se realiz6 un andlisis mediante espectroscopia de energia dispersiva de rayos X (EDS).
La Figura 3-31 compara los mapas elementales obtenidos para las condiciones
representativas procesadas con distribucion granulométrica monomodal y bimodal del
Fe, incluyendo la distribucién individual de Fe, Siy C, el mapa compuesto, el espectro

EDS integrado y la composicion quimica promedio de la region analizada.
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Fig. 3-31 Mapas EDS representativos de los cermets Fe—50 %p SiC procesados
mediante SPS con distribucion granulométrica monomodal (a) y bimodal (b),
mostrando la distribucién de Fe, Siy C, el mapa compuesto, el espectro EDS y la
composicion quimica promedio de la region analizada.

Los mapas elementales corroboran las observaciones microestructurales
realizadas mediante SEM. La sefial correspondiente al Fe se concentra principalmente
en la matriz metalica, mientras que las particulas ceramicas presentan una
superposicion de las sefiales de Siy C, consistente con la composicidon estequiométrica
del SiC. En las zonas interfaciales también se identifican regiones donde la sefal de Si
se distribuye dentro de la matriz rica en Fe con una contribucion reducida de carbono,
indicando la existencia de gradientes composicionales asociados a la interaccion entre
ambas fases durante la sinterizacion. De forma complementaria, se observan pequefias
regiones enriquecidas Unicamente en carbono, compatibles con la precipitacion
localizada de grafito previamente sugerida a partir de la morfologia observada
mediante SEM.

La cuantificacion promedio obtenida en la regién analizada muestra
aproximadamente 38 % de Fe, 45 % de Siy 17 % de C. Esta composicion no representa
la composicion global del cermet, sino unicamente el volumen local analizado por el
haz electronico, el cual se encuentra enriquecido en particulas de SiC y en regiones
interfaciales. En consecuencia, estos valores deben interpretarse como una
confirmacion de la heterogeneidad composicional desarrollada durante la sinterizacion
y no como una determinacion de la composicion nominal del material.

La comparacion entre ambas condiciones evidencia diferencias en la distribucion

espacial de los elementos. La muestra procesada con Fe monomodal presenta una
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matriz metéalica mas continua, donde las zonas enriquecidas en Si permanecen
principalmente confinadas a las interfaces Fe—SiC. En contraste, la condicion con Fe
bimodal exhibe una red interfacial més extensa, consecuencia del mayor numero de
contactos entre particulas finas de Fe y particulas de SiC. Como resultado, las regiones
enriquecidas en Si aparecen distribuidas sobre una superficie interfacial mayor,

indicando una interaccidon mas intensa entre ambas fases.

3.3.4 Fraccion de grafito como identificador de la disociacion del
SiC

Con el propdsito de evaluar la influencia de los parametros de procesamiento
sobre la estabilidad quimica de la interfaz Fe—SiC, se cuantific6 la Fraccion de area de
grafito (%) formada durante la sinterizacion mediante anélisis de imagenes. La Figura
3-32 presenta los valores experimentales y la superficie de respuesta obtenida a partir
del modelo estadistico del disefio factorial fraccionado. El panel comparativo de las
micrografias SEM empleadas para identificar los nddulos de grafito y las fases Fe,Si,
se incluye en el Anexo 12, donde se muestran las regiones representativas
correspondientes a cada condicion experimental.

La fraccion de grafito presenta una marcada dependencia de la temperatura de
sinterizacion. A 700 °C, todas las condiciones experimentales exhiben contenidos
inferiores al 3%, indicando que, bajo estas condiciones, la disociacion del SiC es
limitada. En contraste, al incrementar la temperatura hasta 900 °C, la fraccion de
grafito aumenta significativamente, alcanzando un maximo de 22,30% para la
condicion SPS-Fe1900 1/9, mientras que las condiciones bimodales SPS-50610Fe19001/1
y SPS-50610Fes90019 presentan valores cercanos al 10 %. Este comportamiento
confirma que el incremento de la temperatura favorece la disociacion del SiC y la
precipitacion de grafito libre, en concordancia con los andlisis termodindmicos del

sistema Fe—Si—C reportados en la literatura [45,150].
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Fig. 3-32 . Fraccion de area de grafito (%) (%) en funcion de los pardmetros de
procesamiento mediante SPS: (a) resultados experimentales y (b) superficie de
respuesta obtenida mediante el modelo estadistico.

La superficie de respuesta confirma que la temperatura constituye el factor
predominante en la formacion de grafito, mientras que el régimen de pulsos modifica
la intensidad de esta respuesta. Aunque ambas condiciones monomodales fueron
procesadas a 900 °C, la muestra SPS-Fe;900 19 desarrolld una fraccion de grafito
considerablemente superior (22,30 %) a la obtenida para SPS-Fes9001,1 (2,90 %),
evidenciando que el régimen de pulsos influye sobre la evolucion cinética de la
reaccion Fe—SiC una vez alcanzada la temperatura necesaria para activar la disociacion
del carburo.

Las mezclas con distribucion granulométrica bimodal presentaron, en general,
menores contenidos de grafito que sus equivalentes monomodales procesadas a 900
°C. Este comportamiento resulta consistente con las observaciones realizadas
mediante microscopia electronica de barrido y analisis EDS, donde se identific6 una
mayor presencia de productos de reaccion ricos en silicio en la interfaz Fe—SiC. Estos
resultados sugieren que parte del silicio liberado durante la disociacion del SiC
participa preferentemente en la formacion de fases Fe,Si,, limitando la cantidad de
carbono disponible para precipitar como grafito libre, comportamiento compatible con
la estabilidad quimica del sistema Fe-SiC reportada para materiales procesados
mediante SPS [37].

Finalmente, la condicion SPS-Fes9001/ presentd la combinacion mas favorable

entre las variables evaluadas, alcanzando la mayor densificacion obtenida mediante el
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método de Arquimedes (90,39 %) y una de las menores fracciones de grafito (2,90 %).
Este resultado indica que, dentro del intervalo experimental estudiado, es posible
promover una elevada consolidacion del material sin favorecer significativamente la
disociacion del SiC, aspecto que resulta particularmente relevante para preservar la
estabilidad de la interfaz Fe-SiC y, en consecuencia, el desempefio mecénico del

cermet.

3.3.4.1 Analisis DRX fase factorial fraccionada 24!

Con el proposito de identificar las fases cristalinas desarrolladas durante el
procesamiento por SPS, se realiz6 un analisis mediante difraccion de rayos X de las
condiciones correspondientes al disefio factorial fraccionado. La Figura 3-33 presenta
los difractogramas obtenidos para las diferentes condiciones experimentales, donde se
identifican como fases predominantes a-Fe y las diferentes politipias del SiC (3C, 4H
y 6H). Adicionalmente, en determinadas condiciones se detectan reflexiones
compatibles con la formaciéon de FesSi y de una fase indexada como FesCo.¢3, cuya

intensidad relativa depende de los parametros de procesamiento.
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Fig. 3-33 Difractogramas de rayos X de muestras Fe—SiC sinterizadas por SPS
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La presencia simultanea de a-Fe y SiC confirma que ambas fases constituyen los
principales componentes cristalinos del material sinterizado. Sin embargo, al

incrementar la temperatura de sinterizaciéon desde 700 hasta 900 °C se observa un
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aumento de la intensidad relativa de las reflexiones asociadas a FesSi, indicando una
mayor interaccion quimica entre la matriz metélica y las particulas de SiC. Este
comportamiento resulta consistente con la difusion progresiva del silicio desde el SiC
hacia el Fe y con la formacion de productos de reaccion en la interfaz, en concordancia
con los mecanismos descritos para sistemas Fe—SiC sometidos a calentamientos
ultrarrapidos mediante SPS [192—195].

Las reflexiones compatibles con la fase FesCo.e3 sugieren un enriquecimiento
localizado de carbono en la matriz metalica como consecuencia de la disociacion
parcial del SiC durante el procesamiento. Esta interpretacion resulta coherente con las
observaciones realizadas mediante microscopia electronica de barrido y analisis EDS,
donde se identificaron regiones enriquecidas en carbono y productos de reaccion en la
interfaz Fe—SiC.

Aunque el analisis de imagenes y las observaciones mediante SEM evidenciaron
la formacion de nodulos de grafito, especialmente en las condiciones procesadas a 900
°C, esta fase no presenta reflexiones claramente diferenciadas en los difractogramas
obtenidos. Este comportamiento puede atribuirse a varios factores: (i) la baja fraccion
volumétrica efectiva del grafito respecto a las fases mayoritarias a-Fe y SiC; (ii) su
distribucion altamente localizada en la interfaz Fe—SiC, donde precipita como nodulos
discretos y no como una fase continua; (iii) el posible bajo grado de cristalinidad del
carbono precipitado durante el corto ciclo térmico caracteristico del SPS; y (iv) el
solapamiento de sus reflexiones principales con los picos de las fases predominantes
del sistema. En consecuencia, la ausencia de picos intensos de grafito en los
difractogramas no implica la inexistencia de esta fase, sino que refleja las limitaciones
inherentes de la difraccion de rayos X convencional para detectar pequefias cantidades
de carbono localizado. Por esta razon, la presencia de grafito se confirma mediante el
analisis complementario realizado por microscopia electronica de barrido, mapas EDS,
cuantificacién por andlisis de imdgenes y espectroscopia Raman, técnicas que en
conjunto evidencian la disociacion parcial del SiC durante el procesamiento.

El régimen de pulsos también modifica la evolucion de las fases interfaciales. Las
condiciones procesadas con pulsos 1/9 presentan una mayor intensidad relativa de las
fases secundarias y una mayor formacion de grafito respecto a las condiciones

procesadas con pulsos 1/1, indicando una interacciébn mas intensa entre la matriz
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metalica y el SiC. Este comportamiento coincide con los resultados obtenidos
mediante analisis de iméagenes, donde la condicion SPS-Fe1900 1,9 alcanzé la mayor
fraccion de area de grafito (%) (22,30 %), mientras que la condicion SPS-Fes9001/

presentd tnicamente 2,90 %, evidenciando una menor degradacion del SiC.

3.3.4.2 Analisis estructural del carbono mediante

espectroscopia Raman en la sinterizacion mediante SPS
Con el proposito de evaluar la estructura del carbono precipitado durante el

procesamiento por SPS, se realiz6 un analisis mediante espectroscopia Raman sobre
las condiciones procesadas a 900 °C, donde previamente el andlisis de imagenes, la
microscopia electronica, el analisis EDS y la difraccion de rayos X evidenciaron la
disociacion parcial del SiC y la formacion de grafito. La Figura 3-34a muestra los
espectros Raman correspondientes a las cuatro condiciones analizadas, mientras que
las Figuras 3-34b y 3-34c presentan la relacion Ip/Ig y el tamafno medio de cristalito
La (nm) calculados a partir de dichos espectros. Los valores numéricos de la posicion
de las bandas Raman, el ancho a media altura (FWHM), la relacion Ip/Ig y el tamafio

de cristalito La (nm) se presentan en el Anexo 13 como informacion complementaria.
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Fig. 3-34 Caracterizacion mediante espectroscopia Raman de los cermets Fe—50
%p SiC procesados mediante SPS a 900 °C: (a) espectros Raman; (b) relacion ID/IG;
y (¢) tamano medio de cristalito La (nm)

119



En todas las muestras se identifican claramente las bandas caracteristicas D
(=1333cm™), G (=1582cm ™) y G’ (=2700 cm™), confirmando la presencia de carbono
con estructura grafitica. La banda D se asocia a defectos estructurales presentes en
dominios grafiticos finitos, mientras que la banda G corresponde a las vibraciones de
los enlaces sp? caracteristicos del grafito. La presencia simultdnea de ambas bandas
confirma que el carbono precipitado durante el SPS corresponde a grafito parcialmente
ordenado, en concordancia con las observaciones realizadas previamente mediante
SEM, EDS y el andlisis cuantitativo de grafito.

Las posiciones de las bandas D y G permanecen practicamente constantes para
todas las condiciones evaluadas, con valores comprendidos entre 1333.29-1334.13
cm'y 1582.28-1583.06 cm™!, respectivamente. De igual forma, la relacion Ip/lg
presenta una variacion muy reducida, oscilando entre 0.8424 y 0.8432, mientras que
el tamafio medio de cristalito La permanece cercano a 45.7 nm. Estas diferencias se
encuentran dentro de un intervalo muy estrecho, indicando que las condiciones de
procesamiento evaluadas no modifican significativamente el grado de orden
estructural del grafito formado durante la disociacion del SiC.

La condicion SPS-Fei900DCPiy9, que presentd la mayor Fraccion de area de
grafito (%) (22,30 %), exhibe una relacion ID/IG de 0,8424 y un tamafio medio de
cristalito (La) de 45,74 nm. Por su parte, las condiciones SPS-50G10Fe1900DCP 1/1 y
SPS-50610Fes900DCP 19 desarrollaron fracciones intermedias de grafito (9,50 % y
9,80 %, respectivamente), con valores de Ip/Ig de 0,8426-0,8427 y tamanos de
cristalito proximos a 45,73 nm. Finalmente, la condicion SPS-Fes900DCP 1,1, que
presentd la menor fraccion de grafito (2,90 %), alcanzo una relacion Ip/Ig de 0,8432 y
un tamafio de cristalito de 45,70 nm. La escasa variacion de estos parametros Raman
confirma que, aunque la cantidad de grafito formada depende significativamente de
las condiciones de procesamiento, el grado de orden estructural del carbono
precipitado permanece practicamente invariable. Estos resultados indican que la
temperatura, el tiempo de mantenimiento y el régimen de pulsos controlan
principalmente la cinética de precipitacion del grafito derivado de la disociacion del

SiC, sin modificar de manera apreciable la naturaleza estructural del carbono formado.
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3.3.5 Conclusiones parciales del procesamiento mediante SPS:
disefio factorial fraccionado 2¢*+-1

El disefo factorial fraccionado permiti6 establecer que la temperatura de
sinterizacion constituye el parametro de mayor influencia sobre la consolidacion y la
respuesta mecanica de los cermets Fe—50 %p SiC procesados mediante SPS. El
incremento de la temperatura desde 700 hasta 900 °C favorecio la activacion de los
mecanismos densificantes, la reduccion de la porosidad residual y el desarrollo de una
matriz metéalica mas continua. El tiempo de mantenimiento adquirié relevancia
principalmente a 900 °C, mientras que su efecto fue limitado cuando la temperatura
resulto insuficiente para activar la difusion por borde de grano, la difusion volumétrica
y la deformacion pléstica asistida por presion.

La densidad determinada mediante el método de Arquimedes varid entre 73,71 y
90,39 %. La condicion SPS-Fes9001/1, procesada con Fe monomodal, a 900 °C durante
5 min y con una razén de pulsos 1/1, alcanz6 el mayor grado de consolidacion. La
distribucion granulométrica bimodal del Fe no produjo el incremento esperado a partir
de la teoria clasica del empaquetamiento, debido a que la elevada fraccion de SiC
restringid el reordenamiento de las particulas metalicas y limit6 la formacion de una
red continua de contactos Fe-Fe durante el corto ciclo térmico del SPS. La
densificacion estuvo determinada principalmente por la continuidad efectiva de la
matriz metdlica y por la activacion térmica de los mecanismos de transporte de masa,
mas que por el empaquetamiento inicial de los polvos.

La evolucion de las propiedades mecanicas estuvo parcialmente asociada al grado
de densificacion. La condicion SPS-Fes9001, presentd simultdneamente la mayor
microdureza (3,91 GPa), macrodureza (4,13 GPa) y fractotenacidad (7,02 MPa-Vm),
confirmando que la reduccion de la porosidad incrementa la seccion resistente efectiva
y favorece la transferencia de carga a través del compacto. No obstante, las diferencias
observadas entre muestras con densidades relativas similares demostraron que la
densificacion no explica por si sola la respuesta mecanica. La condicion SPS-
50G10Fes9001/9, por ejemplo, alcanz6 una densidad de 89,05 %, pero presentd una
macrodureza de solo 0,87 GPa y una fractotenacidad de 5,88 MPa-Vm, evidenciando

la influencia adicional de la evolucidén microestructural e interfacial.
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La caracterizaciéon mediante microscopia Optica y SEM confirmé que las muestras
procesadas a 700 °C conservaron una elevada porosidad residual, cuellos de
sinterizaciéon poco desarrollados y discontinuidades en la interfaz Fe—SiC. El
incremento de la temperatura hasta 900 °C favorecio el crecimiento de los contactos
Fe—Fe, la continuidad de la matriz metalica y la reduccion de la porosidad. La
disminucion del libre camino medio desde valores préximos a 5—6 pum en determinadas
condiciones procesadas a 700 °C hasta valores cercanos a 2 um a 900 °C corrobor6
cuantitativamente la redistribucion espacial de la fase metalica y la reduccion de la
separacion entre particulas de SiC.

La incorporaciéon de Fe bimodal generd una microestructura interfacial mas
compleja sin proporcionar una mejora sistematica de la densificacion. Las particulas
finas incrementaron el 4rea de contacto potencial entre Fe y SiC, favoreciendo una
mayor extension de las regiones enriquecidas en SiC observadas mediante EDS y la
aparicion de morfologias compatibles con productos de reaccion Fe,Si,. Esta mayor
actividad interfacial contribuye a explicar por qué las muestras bimodales no
reprodujeron el beneficio observado mediante HP, donde los tiempos de
mantenimiento mas prolongados permitieron aprovechar de manera mas efectiva el
empaquetamiento inicial y consolidar progresivamente la matriz metalica.

La Fraccion de area de grafito (%) confirm6 que la estabilidad quimica del SiC
también depende de la combinacion de temperatura, tiempo y régimen de pulsos. A
700 °C, los contenidos de grafito permanecieron por debajo del 3 %, mientras que a
900 °C variaron entre 2,90 y 22,30 %. La condicion SPS-Fe1900 19 present6 la mayor
fraccion de grafito (22,30 %), evidenciando una disociacion mas intensa del SiC,
mientras que SPS-Fes9001,1 mantuvo un contenido de solo 2,90 % a pesar de alcanzar
la mayor densificaciéon. Por tanto, el aumento de la temperatura favorece la
consolidacion, pero su efecto sobre la estabilidad interfacial depende de la interaccion
con los demas parametros de procesamiento.

Los resultados de DRX, EDS y espectroscopia Raman respaldaron la disociacion
parcial del SiC y la redistribucion de Siy C en la matriz. Los difractogramas mostraron
reflexiones compatibles con FesSi y con fases enriquecidas en carbono, mientras que
Raman confirmé la presencia de carbono grafitico parcialmente ordenado en las cuatro

condiciones analizadas a 900 °C. La relacion Ip/Ig se mantuvo entre 0,8424 y 0,8432,
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y el tamafio medio de cristalito (La) permaneci6 proximo a 45,7 nm, indicando que los
pardmetros de procesamiento modificaron principalmente la cantidad de grafito
precipitado, sin alterar de manera apreciable su grado de orden estructural.

Dentro del dominio experimental evaluado, la condicion SPS-Fes9001/; presentd
el balance mas favorable entre densificacion, propiedades mecanicas y estabilidad
quimica de la interfaz Fe—SiC. Su elevada densidad relativa, los maximos valores de
dureza y fractotenacidad y la reducida fraccion de grafito justifican su selecciéon como
condicion de referencia para la siguiente etapa de exploracion de parametros. Los
resultados del cribado factorial también demostraron que la optimizacion del SPS no
puede basarse exclusivamente en maximizar la densificacion: debe considerar
simultaneamente la continuidad de la matriz metalica, la estabilidad de la interfaz Fe—
SiC y la formacion de productos de reaccion que pueden modificar la respuesta

mecanica del cermet.

3.4 Evaluacion de estrategia de procesamiento mediante SPS
para la optimizacion de los cermets Fe 50% p/p SiC.

Una vez establecidas las limitaciones del diseno factorial fraccionado, donde la
condicion SPS-Fes9001/ present6 el mejor desempeno global de la primera etapa al
alcanzar una densificacion por el método de Arquimedes de 90,39 % junto con una
baja fraccion de grafito (2,90 %), se desarrolld una fase exploratoria con el proposito
de evaluar estrategias adicionales orientadas a incrementar la densificacion y preservar
la estabilidad de la interfaz Fe—SiC.

Para ello, se investigd el efecto de cinco modificaciones del procesamiento
identificadas en la literatura como potencialmente favorables para la consolidacion de
cermets procesados mediante SPS: (i) precompactacion en frio a 20 MPa antes del
ciclo SPS, (ii) modificacion del régimen de pulsos eléctricos (12/2), (iii) incremento
de la temperatura maxima de sinterizacion hasta 1000 y 1100 °C, (iv) aplicacion de
esquemas de presion y calentamiento escalonados (SPS-I y SPS-II) y (v)
procesamiento mediante un sistema FAST/SPS bajo atmoésfera de argon, en sustitucion

del vacio empleado en el equipo Dr. SINTER.
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Los resultados experimentales completos de esta fase exploratoria se presentan en
el Anexo 14 mientras que la Figura 3-35 resume la evolucion de la densificacion y de

las propiedades mecénicas mas relevantes para todas las condiciones evaluadas.
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Fig. 3-35 Influencia de las estrategias de procesamiento avanzadas mediante SPS
sobre la densificacion y las propiedades mecanicas de los cermets Fe—50 %p SiC: (a)
densificacion, microdureza y macrodureza; (b) densificacion y fractotenacidad.

De manera general, los resultados muestran que las distintas estrategias de
procesamiento permiten optimizar propiedades especificas del sistema, aunque
ninguna condicidon maximiza simultineamente todos los parametros evaluados.
Mientras algunas configuraciones favorecen principalmente la densificacion, otras
incrementan la dureza o la resistencia a la propagacioén de grietas, evidenciando el
compromiso existente entre consolidacion, estabilidad interfacial y evolucion
microestructural.

Con el fin de profundizar en los mecanismos responsables de este
comportamiento, el analisis detallado se centra en tres condiciones representativas que
delimitan los distintos escenarios de optimizacion alcanzados durante esta fase
exploratoria. La condicion K1 (20MPa-SPS-Fes9001,9) presentd la mayor microdureza
(7,76 GPa); la condicion X2 (SPS-Fes11001/1) alcanz6é simultaneamente la menor
fraccion de grafito (1,50 %) y la mayor fractotenacidad (8,57 MPa-Vm); mientras que
la condiciéon SPS-Fes11001,1 (FAST/SPS-Ar)* desarrolld la mayor densificacion
(98,21 %) y la mayor macrodureza (7,09 GPa).
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Las restantes condiciones experimentales mostraron tendencias consistentes con
estos resultados sin introducir mecanismos adicionales que modificaran la
interpretacion fisica del sistema. Por ello, la discusidon se concentra en estas tres
condiciones representativas, permitiendo analizar los mecanismos responsables de la
optimizacion de la densificacion, la estabilidad interfacial y las propiedades mecénicas
del sistema Fe—50 %p SiC.

Las principales propiedades correspondientes a estas condiciones se resumen en
la Tabla 3-4, mientras que el conjunto completo de resultados experimentales se
presenta en el Anexo 14 como informacién complementaria.

Tabla 3-1 Mejores condiciones de la fase exploratoria SPS por criterio analitico.

Criterio Muestra Arq Grafito HVgs HV, Kic Factor
éptimo (%) (%) (GPa) Hv  (MPa-Vm) diferencial
(GPa)

Hv0.025 Ki: 20MPa-SPS-  91.65 7.6 7.76 6.19 4.73 Precompactacion
F61900 1/9 20 MPa

Min. X2: SPS- 89.34 1.5 3.18 3.93 8.57 T=1100°Cen

disociacion + Fes11004, vacio

Max K _IC

Densificacion ~ SPS*-Fes1100;;  98.21 5.6 3.85 7.09 4.93 FAST/SPS + Ar

+ (FAST/Ar) 99.99 %

Macrodureza

maximas

Referencia: SPS-Fes9001, 90.39 2.9 391 4.13 7.02 Modo 1/1+5

optimo (Fase 1) min

factorial

3.4.1 Analisis de los resultados de la estrategia de optimizacion
La condicion K1 (20MPa-SPS-Fe 1900 1/9) alcanzé una densidad relativa de 91,65

% por el método de Arquimedes y la mayor microdureza de toda la fase exploratoria
(7,76 GPa), aproximadamente el doble del maximo obtenido durante la fase factorial
(3,91 GPa). Como se observa en la Figura 3-36, la precompactacion favorece una
mayor continuidad de la matriz metalica alrededor de las particulas de SiC y reduce la
presencia de discontinuidades interfaciales. Este comportamiento indica que el
incremento de la densidad en verde mejora la coordinacion inicial entre particulas,
disminuye las distancias de difusion y facilita la formacion de cuellos metalicos
durante el ciclo SPS. La fracciéon de grafito permanece moderada (7,6 %), lo que
evidencia que el incremento de la dureza no esta asociado a una degradacion severa

del SiC, sino principalmente a una consolidacion mas eficiente de la matriz metalica.
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Fig. 3-36 Microestructura SEM representativa de la condicion K1 (20MPa-SPS-
Fe1900 19), mostrando el efecto de la precompactacion a 20 MPa sobre la
continuidad de la matriz Fe y la interfaz Fe—SiC.

Una respuesta diferente se obtuvo al incrementar la temperatura de procesamiento
desde 1000 °C en X hasta 1100 °C en X». La condicion Xz (SPS-Fes11001/1) presento
simultaneamente la menor fraccion de grafito de toda la fase exploratoria, con 1,50 %,
y la mayor fractotenacidad, con 8,57 MPa-Vm. En comparacion, la condicién X;
present6 una fraccion de grafito de 10,60 % y una fractotenacidad de 3,96 MPa-\m.
La comparacion microestructural mostrada en la Figura 3-37 evidencia que X;
contiene una mayor cantidad de regiones carbonosas discretas proximas a la interfaz
Fe-SiC, mientras que X: presenta una menor cantidad de nddulos visibles y una
distribuciéon méas homogénea del carbono.

Este comportamiento sugiere que, por encima de la transformacion a—y del Fe,
parte del carbono liberado durante la interaccion Fe—SiC puede permanecer
transitoriamente disuelto o redistribuirse en la matriz austenitica antes de precipitar
como grafito libre. La mayor solubilidad intersticial del carbono en y-Fe respecto a o-
Fe proporciona una explicacion fisicamente plausible para la reduccion de la fraccion
de grafito cuantificada en X». Esta interpretacion resulta consistente con la evolucion
termodindmica y cinética descrita para la reaccion Fe—SiC [45,85], aunque no puede
confirmarse de forma directa unicamente mediante SEM, EDS o DRX.
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La elevada fractotenacidad de X» no puede atribuirse principalmente a la presencia
de grafito, debido a su reducida fraccion volumétrica. La respuesta frente a la
propagacion de grietas se relaciona con mayor probabilidad con una matriz metélica
mas continua, una menor concentracion de defectos carbonosos discretos y una mayor
capacidad de deformacion plastica local antes de la fractura. En consecuencia, los
resultados identifican una ventana favorable de procesamiento alrededor de 1100 °C,
en la cual la redistribucion del carbono contribuye a preservar la continuidad de la
matriz sin producir una precipitacion masiva de grafito. Esta conclusion debe
restringirse al intervalo experimental evaluado, ya que temperaturas superiores
podrian intensificar la reacciéon Fe—SiC y favorecer una mayor formacién de productos

Fe,Si, y carbono libre.

( SPS-Fe,1000,, ) ( SPS-Fe,1100,,, )

Particulas de SiC
(Gris oscuro)
Particulas de Fe ;
(blanco/ gris claro)

SPS-Fe 1100, |

Menos cantidad de
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(distribucion homogénia

r A 1000°C se observa una alta densidad de precipitados de C con estructura tubular !

» I dispersos en la matriz / interfaz Fe-SiC, con distribucién heterogenia de C 1 » | homogénea del C, junto con una matriz de Fe mas continua
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~ ~ 7/

Fig. 3-37 . Comparacion microestructural y composicional entre las condiciones X1,
procesada a 1000 °C, y X2, procesada a 1100 °C, mostrando la disminucién de los
nddulos de grafito visibles y la distribucion méas homogénea del carbono alrededor de
la interfaz Fe—SiC.

La tercera estrategia correspondi6 al procesamiento mediante FAST/SPS bajo
atmosfera de Ar. La condicion SPS-Fes11001/1, procesada a 1100 °C durante 5 min,
bajo 50 MPa y con una velocidad de calentamiento de 100 K-min™', alcanzo
densidades relativas de 99,93 % mediante el método geométrico, 98,21 % por
Arquimedes y 98,37 % mediante analisis de imagenes, junto con una microdureza de
3,85 GPa, una macrodureza de 7,09 GPa, una fractotenacidad de 4,93 MPa-Vm y una
fraccion de grafito de 5,60 %. Estos resultados corresponden al mayor grado de

consolidacion y a la mayor macrodureza obtenidos durante la investigacion.
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La diferencia respecto a X, que alcanzo6 89,34 % por Arquimedes bajo parametros
nominales semejantes de temperatura, presion y tiempo, evidencia la influencia
conjunta de la atmdsfera y de las caracteristicas tecnologicas del equipo. La atmosfera
de Ar no elimina los 6xidos nativos existentes sobre las particulas de Fe, pero limita
la oxidacion adicional durante el calentamiento. Paralelamente, las diferencias en el
disefio del conjunto matriz—punzones, el control térmico y la distribucion de corriente
del sistema FAST/SPS pueden favorecer una transferencia mdas homogénea de
temperatura, presion y corriente a través del compacto. Estas condiciones facilitan el
desarrollo uniforme de los contactos metalicos y el cierre de la porosidad residual.

La elevada macrodureza obtenida es coherente con la consolidacion volumétrica
practicamente completa del material. Sin embargo, la menor microdureza respecto a
K1 demuestra que el principal beneficio de FAST/SPS se relaciona con la respuesta
global del compacto y no con un aumento proporcional de la dureza intrinseca de todas
las regiones de la matriz. La fraccidon moderada de grafito indica, ademas, que la
densificacion cercana a la tedrica no estuvo acompafiada por una disociacion extrema
del SiC. Estos resultados son consistentes con los reportados por Oropesa et al. [37],
quienes describieron una elevada consolidacion y una evolucion interfacial controlada
en cermets Fe—SiC procesados mediante FAST/SPS bajo condiciones equivalentes.

La evolucidon microestructural de las condiciones seleccionadas se correlaciona
con los resultados de difraccion de rayos X presentados en la Figura 3-38. Los
difractogramas mantienen como fases predominantes a-Fe y las diferentes politipias
del SiC, acompafiadas por reflexiones compatibles con productos interfaciales ricos en
Si, principalmente FesSi. La mayor intensidad relativa de estas reflexiones en las
condiciones procesadas a temperaturas elevadas indica una mayor difusion de Si desde
el SiC hacia la matriz metalica. No obstante, la persistencia simultanea de Fe y SiC
demuestra que la reaccion interfacial permanecioé incompleta y condicionada por la
corta duracion del ciclo SPS, en concordancia con el comportamiento descrito para
sistemas Fe—SiC sometidos a calentamientos rapidos [192—-195].

La menor fraccion de grafito cuantificada en X> concuerda con la evidencia
microestructural y respalda la hipdtesis de una redistribucion mas homogénea del
carbono durante la sinterizacion. Sin embargo, la diferenciacion inequivoca entre

FesSi, FesSis y otros productos Fe,Si, esta limitada por el solapamiento parcial de sus
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reflexiones y por su reducida fraccion volumétrica. Por ello, la interpretacion de la
evolucion interfacial se sustenta en la concordancia entre DRX, SEM, EDS y

cuantificacion de grafito, y no exclusivamente en la indexacion de los difractogramas.
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Fig. 3-38 . Difractogramas de rayos X correspondientes a las condiciones
representativas de la fase exploratoria mediante SPS
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Los resultados de la fase exploratoria permiten identificar tres rutas
complementarias de mejora. La precompactacion incrementa la coordinacion inicial
entre particulas y favorece principalmente el endurecimiento local; el procesamiento a
1100 °C bajo vacio produce la mayor fractotenacidad y la menor fraccion de grafito,
comportamiento compatible con una redistribucion mas homogénea del carbono;
mientras que el procesamiento mediante FAST/SPS bajo Ar maximiza la
consolidacion volumétrica y la macrodureza. En consecuencia, la optimizacion del
sistema Fe—50 %p/p SiC no puede establecerse a partir de una unica propiedad, sino
que requiere equilibrar densificacion, continuidad de la matriz metalica, respuesta

mecénica y estabilidad de la interfaz Fe—SiC.

3.5 Analisis comparativo HP vs SPS

La comparacion entre las rutas de HP y SPS permite establecer que la respuesta
de los cermets Fe—50 %p/p SiC depende no solo del grado de densificacion alcanzado,

sino también de la forma en que cada proceso modifica la continuidad de la matriz
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metalica y la estabilidad de la interfaz Fe—SiC. En la Tabla 3-2 se resumen las
principales propiedades obtenidas por HP y SPS (fases factorial y exploratoria), asi
como valores de referencia de sistemas relacionados. Es importante sefialar que estos
valores no provienen de una unica condicidon experimental; por lo tanto, las
comparaciones bibliograficas son de caracter cualitativo debido a variaciones en la
composicion, fraccion ceramica, parametros de procesamiento y metodologias de
caracterizacion

Tabla 3-2 Comparacion cuantitativa de los mejores resultados de HP y SPS frente a
la literatura.

Propiedad HP SPS SPS Valor alcanzado en la
Fasel Fase literatura/%SiC
2
Densidad relativa (Arquimedes) 88,55 90,39 98,21 98 % /2,5-12,5[38,197]
(%)

Microdureza (GPa) 3,98 3,91 7,76 2,35/-SV [40]

Macrodureza (GPa) 5,81 4,13 7,09 2,45-3,27/ 20 [95]

Fractotenacidad (MPa~\/m) 5,49 7,02 8,57 11/50 [37]
Tiempo de sinterizacion (min) 30- 5 5 5-10/50 [37]
180

La comparacion de la Tabla 3-2 evidencia que la ruta de sinterizacion influye de
manera diferente sobre la consolidacion y las propiedades mecénicas de los cermets
Fe—50 %p/p SiC. En términos de densificacion, SPS alcanzé los mayores valores de
densidad relativa, particularmente durante la fase exploratoria, lo que confirma su
mayor eficiencia para consolidar el material en tiempos significativamente menores
que HP. Este comportamiento se atribuye a la combinacion de elevadas velocidades
de calentamiento, aplicacion simultanea de presion y circulacion de corriente eléctrica,
factores que aceleran los mecanismos de difusion y la eliminacion de poros. Los
niveles de densificacién obtenidos son consistentes con los intervalos reportados por
Perek-Nowak et al. [38]y Wang et al. [136], aunque dichas comparaciones deben
interpretarse considerando las diferencias en el contenido de SiC, la composicion de
la matriz y las condiciones de procesamiento empleadas.

Sin embargo, la mayor densificacion no se tradujo automaticamente en una mejora
proporcional de todas las propiedades mecanicas. Los resultados muestran que la
respuesta del material depende también de la continuidad de la matriz metélica, de la
formacion de fases secundarias y de la estabilidad de la interfaz Fe—SiC, aspectos

discutidos en las secciones anteriores. Asimismo, los valores de dureza obtenidos en
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este trabajo superan los reportados para diversos sistemas Fe—SiC y Cu—Fe—SiC con
menores contenidos de fase ceramica [40].

La fractotenacidad presentd una respuesta particularmente sensible a la ruta de
procesamiento. E1 HP produjo un intervalo mas acotado y una evolucion relativamente
estable con las variables estudiadas, mientras que el SPS permitio alcanzar valores
superiores, pero con una mayor dependencia de la combinacidon especifica de
temperatura, tiempo, régimen de corriente y atmosfera. En HP, una fraccion moderada
de grafito y una matriz metéalica continua pueden contribuir a la desviacién de las
grietas y a la relajacion local de tensiones. En SPS, la respuesta estuvo condicionada
adicionalmente por la formacion localizada de grafito y productos Fe,Si,. La posible
contribucion del grafito turbostratico a la desviacion de grietas debe interpretarse de
manera complementaria, ya que no se establecié una relacion monotoénica entre su
fraccion y Kic. Este comportamiento concuerda con la naturaleza no lineal de la
reaccion Fe—SiC descrita por Neves et al. [36,45] y con la evoluciéon no monotona
reportada por Xue et al. [95].

La fraccion de grafito mostré una mayor variabilidad durante el SPS. En HP, la
condicidén bimodal balanceada present6 un contenido minimo de 3,70 %, mientras que
en SPS se obtuvieron valores desde 0,70-1,50 % hasta contenidos superiores al 20 %
y, en condiciones particulares, superiores al 40 %. Esta amplitud demuestra la mayor
sensibilidad del SPS a las variables térmicas, eléctricas y temporales. La rapida
activacion de la reaccion Fe—SiC después de superar un umbral térmico resulta
coherente con lo reportado por Wu et al. .[39], aunque su extrapolacion al sistema
policristalino de la presente tesis debe considerarse cualitativa.

La distribucion granulométrica bimodal del Fe también presentdé un
comportamiento dependiente de la ruta. En HP, la mezcla balanceada favorecio la
densificacion, la continuidad de la matriz y una menor formacion de grafito. Durante
el SPS factorial a temperaturas moderadas, el efecto beneficioso del empaquetamiento
inicial fue secundario frente a la activacién térmica, la deformacién asistida por
presion y la conectividad eléctrica de la matriz. Sin embargo, bajo FAST/SPS a 1100
°C y con condiciones de corriente y atmosfera controladas, el beneficio de la
distribucion bimodal volvido a manifestarse, en concordancia con los resultados

reportados por Oropesa et al. [37]. Por tanto, la distribuciéon de tamafios no puede
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considerarse 6ptima de manera independiente, sino tinicamente en combinacion con la
tecnologia y el ciclo especifico de sinterizacion.

Desde el punto de vista mecanistico, HP y SPS presentan tres diferencias
principales. La primera corresponde al modo de transferencia térmica y a la duracion
del ciclo: HP utiliza calentamiento externo y tiempos prolongados, mientras que SPS
combina calentamiento rapido, presion y transferencia de corriente a través del
conjunto de sinterizacion. La segunda corresponde a la influencia del
empaquetamiento inicial, que resulta mas evidente en HP y puede adquirir una
importancia secundaria o recuperarse en SPS dependiendo de la temperatura, el
régimen eléctrico y la deformacion de la matriz. La tercera corresponde a la
sensibilidad frente a la configuracion del equipo y la atmésfera. En FAST/SPS bajo
Ar, la atmosfera limita la oxidacion adicional durante el calentamiento, mientras que
la distribucion térmica y eléctrica mas homogénea favorece el cierre de la porosidad.
La adhesion diferencial de interfaces Fe/SiC terminadas en C o Si, descrita mediante
calculos de primeros principios por Li et al. [198], proporciona una base atomica
complementaria para comprender la heterogeneidad observada, aunque no permite
atribuir directamente la evolucidon experimental a una Uinica terminacion interfacial.

La seleccion de la ruta de procesamiento debe establecerse de acuerdo con la
propiedad prioritaria. El HP ofrece una alternativa de procesamiento mas
convencional, con una respuesta relativamente estable y menor sensibilidad a
variaciones rapidas del régimen eléctrico. El SPS factorial permite reducir el tiempo
de procesamiento y aumentar la fractotenacidad, aunque requiere un control mas
estricto de las variables para evitar una reaccion interfacial excesiva. E1 FAST/SPS
bajo Ar proporciona el mayor grado de consolidacion y la mayor macrodureza, pero
implica una mayor complejidad tecnoldgica. En consecuencia, no se identifica una ruta
universalmente superior: HP resulta favorable cuando se priorizan simplicidad y
estabilidad de procesamiento, mientras que SPS y FAST/SPS son preferibles cuando
se requieren mayores niveles de densificacion y propiedades mecanicas, siempre que

se controle la evolucidn de la interfaz Fe—SiC.
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3.6 Comportamiento tribologico de cermets Fe-SiC sinterizados
por HP-SPS

En el presente Capitulo se analizan e integra los resultados experimentales del
comportamiento tribologico de los cermets Fe—50 %p SiC bajo dos modos de desgaste
caracteristicos de las aplicaciones industriales objetivo: el desgaste abrasivo en
presencia de pulpa segun el procedimiento normalizado ASTM G75 y el desgaste
erosivo por impacto en pulpa rotativa SPT. El analisis se desarrolla en cuatro escalas
complementarias —pérdida de masa macroscopica, morfologia SEM superficial,
propiedades nano-mecanicas en las interfases Fe/SiC, y comparacion cuantitativa con
materiales competidores actualmente empleados en aplicaciones tribologicas
exigentes— articuladas en una cadena causal procesamiento — microestructura —
propiedades — mecanismos — desempeiio triboldgico que sustenta la contribucion de
la presente tesis al desarrollo de cermets ferrosos como alternativa economicamente
competitiva a los carburos cementados WC-Co tradicionales en aplicaciones de

mineria, procesamiento de minerales y manejo de pulpas abrasivo-erosivas.

3.7 Seleccion de muestras representativas y justificacion

La evaluacion tribolégica del sistema Fe—50 %p/p SiC se realizd sobre tres
condiciones experimentales seleccionadas como representativas del espacio
paramétrico optimizado en el apartado 3.2 y 3.3 de la presente tesis. La seleccion
responde a tres criterios complementarios de relevancia analitica: (i) cada condicion
corresponde al optimo de su respectiva ruta de procesamiento dentro del estudio
sistematico del autor, (ii) las tres condiciones presentan combinaciones distintas de los
descriptores microestructurales clave densificacion, contenido de grafito, distribucion
granulométrica del Fe y dureza lo que permite aislar la contribucion diferencial de cada
uno al desempeno tribologico, y (iii) las tres condiciones cubren el espectro
tecnoldgico evaluado, desde la ruta convencional HP hasta la ruta avanzada SPS bajo
régimen pulsado. La Tabla 3-3 sintetiza los descriptores de partida.

La seleccion de las muestras permitid comparar tres escenarios microestructurales
claramente diferenciados. La condiciéon HP-50G10Fe900SiCso representa la ruta
convencional optimizada, caracterizada por una distribucion bimodal del hierro, una

baja disociacion del SiC y una microestructura homogénea favorecida por el
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empaquetamiento bimodal descrito mediante el modelo de Andreasen—Furnas [157].
Por su parte, la condicion SPS-Fes900DCPi; constituye la referencia de mejor
desempeifio dentro de la fase factorial del estudio SPS, mientras que la condicion SPS-
50G610Fes900DCP19 fue seleccionada por representar un comportamiento
microestructural contrastante, asociado a una mayor disociacion del SiC y a una menor
dureza, permitiendo evaluar la influencia de estos factores sobre los mecanismos de
desgaste. En conjunto, estas tres condiciones abarcan el rango de variacion
microestructural mdas representativo obtenido en la presente investigacion y
proporcionan una base adecuada para analizar la relacion entre procesamiento,
microestructura y comportamiento triboldégico.

Tabla 3-3 Descriptores microestructurales y mecdnicos de las muestras evaluadas

triboldgicamente.
Muestra Ruta Composicion Arq LCM Grafito  HVjps Kic
(%) (pm) (%)  (GPa) (MPaVm)

HP-50610Fe900SiCso Hot 50 % FeG 84,12 5,37 3,70 3,35 5,49
Press bimodal

SPS-Fes900DCPy/ SPS 100 % FeG 90,39 2,25 2,90 391 7,02

monomodal

SPS- SPS 50 % FeG 89,05 3,87 9,80 0,93 5,88

50G10Fe5900DCP; 9 bimodal

La condicién SPS-Fes11001/1, correspondiente al procesamiento FAST/SPS bajo
atmosfera de Ar a 1100 °C, no fue incluida en la presente caracterizacion tribologica
debido a que fue obtenida bajo una temperatura de sinterizacion superior al intervalo
de procesamiento (900 °C) considerado en el estudio comparativo desarrollado en esta
tesis. Sus propiedades microestructurales y mecéanicas fueron previamente
caracterizadas y publicadas por el autor en Oropesa et al. [37], donde se reportan las
maximas prestaciones alcanzadas mediante la ruta FAST/SPS. La evaluacion de su
comportamiento tribologico se propone como una linea de trabajo futuro, con el
objetivo de complementar el conocimiento del desempefio de los cermets Fe—SiC

procesados a temperaturas superiores de sinterizacion.

3.7.1 Caracterizacion granulométrica de los medios abrasivos

Los dos medios abrasivos empleados en los ensayos ASTM G75 ALOs sintético
malla 400 y pulpa mineral real correspondiente a colas del proceso de flotacion de

cobre de una minera nacional — fueron caracterizados mediante difraccidén laser
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utilizando un analizador Anton Paar PSA 990 LD en modo Liquid PSA con dispersion
ultrasonica durante 30 s. Los parametros granulométricos obtenidos se resumen en la
Tabla 3-3 y su representacion comparativa se muestra en la Figura 3-39.

Tabla 3-4 Parametros granulométricos de los medios abrasivos (Anton Paar PSA

990 LD).
Pardametro ALQO:s (sintético) Pulpa real Razén Real/Al:Os
Dio (um) 26,7 3,74 0,14
Dso (um) 49,1 18,04 0,37
Do (um) 77,8 80,46 1,03
Tamafio medio (pm) 53,1 36,80 0,69
D[5,3] (um) 57,5 61,52 1,07
Span = (Dgo—Dm)/Dso 1,0 4,251 4,09
Distribucion Estrecha, monomodal Amplia, multimodal —

Los parametros comparativos presentados en la Figura 3-39 (b) muestran que la
principal diferencia entre ambos medios abrasivos se concentra en la fraccion fina de
particulas. La pulpa real presenta un valor Dio de apenas 3,75 um, aproximadamente
siete veces inferior al registrado para el Al:Os sintético (26,75 um). Adicionalmente,
el elevado valor de span (4,25) evidencia una distribucion granulométrica
significativamente mas amplia, con una mayor proporcién de particulas finas y
ultrafinas. Estas dimensiones son comparables con el libre camino medio (LCM)
determinado para los cermets evaluados (2,25-5,37 um), por lo que es esperable que
la pulpa mineral interactie de manera diferente con la microestructura del material
respecto a la ALOs , al facilitar el acceso de la fraccion mas fina a la porosidad
superficial y a los espacios definidos por la continuidad de la matriz metélica.

Simultaneamente, la pulpa real conserva particulas gruesas con valores Doo
similares a los del abrasivo sintético (~80 pum), lo que indica que ambos medios
presentan particulas de tamafio suficiente para interactuar con la fase cerdmica del
cermet. Sin embargo, Uinicamente la pulpa real combina esta fraccidon gruesa con una
elevada poblacion de particulas finas, configurando un sistema abrasivo multimodal
cuya interaccion con la superficie del material resulta potencialmente mas compleja
que la producida por el Al.Os sintético.

Las observaciones microestructurales mediante SEM corroboran esta diferencia
morfolégica. La Figura 3-39 (c¢) muestra que el AlOs sintético estd compuesto
principalmente por particulas angulares de tamafio relativamente homogéneo,
coherentes con la distribucion estrecha obtenida por difraccion laser. Por el contrario,

la Figura 3-39 (d) revela que la pulpa real presenta una morfologia altamente
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heterogénea, donde coexisten particulas gruesas inmersas en una matriz de finos sub-

10 um, confirmando el caracter multimodal del sistema abrasivo.
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Fig. 3-39 . Comparacion granulométrica y morfoldgica entre Al-Os sintético y
pulpa mineral real: implicancias sobre la severidad abrasiva
Desde el punto de vista tribolégico, estas diferencias granulométricas y
morfoldgicas permiten anticipar que ambos abrasivos estableceran condiciones de
contacto distintas con la superficie de los cermets durante los ensayos ASTM G75. En
particular, la coexistencia de particulas finas y gruesas en la pulpa mineral sugiere un
comportamiento abrasivo mas complejo que el del AlzOs sintético, aspecto que sera
analizado en las secciones siguientes mediante la caracterizacion de las superficies
desgastadas y la identificacion de los mecanismos de desgaste, en concordancia con el

marco conceptual descrito por Kiibarsepp et al. [24].

3.7.2 Desgaste abrasivo segun la norma ASTM G75

El analisis experimental se efectud sobre tres réplicas independientes (M1, M2y
M3), realizdndose tres mediciones por cada una de ellas (ver Anexo 16-27). De este

modo, cada muestra y cada medio abrasivo fueron evaluados mediante un total de
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nueve mediciones independientes, proporcionando una base estadistica adecuada para
garantizar la reproducibilidad de los resultados y reducir la variabilidad experimental.

La pérdida de masa acumulada durante el ensayo ASTM G75 se presenta en la
Figura 3-40. En ambos medios abrasivos se observa un aumento progresivo de la
pérdida de masa con el tiempo de ensayo; sin embargo, la cinética de desgaste depende

fuertemente de la condicion de sinterizacion.
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Fig. 3-40 Pérdida de masa acumulada de los cermets Fe—50 %p SiC durante el
ensayo ASTM G75-15: (a) pulpa real y (b) Al-Os malla 400.

En pulpa real, la condicion SPS-Fes900DCP1/ presentd la mayor cinética de
desgaste durante todo el ensayo. La pendiente elevada de la curva indica que el dafio
se acumula rapidamente desde las primeras etapas de exposicion. Este comportamiento
sugiere una superficie menos estable frente a la accion combinada de particulas finas
y gruesas, lo que favorece la formacion progresiva de cavidades, pull-out de particulas
de SiC y fractura interfacial.

Por el contrario, HP-50610Fe900SiCso presentd la menor pérdida de masa
acumulada. Su curva muestra una evoluciéon mads estable, lo que indica que la
microestructura obtenida por HP resiste mejor la remocion progresiva de material. Este
comportamiento puede asociarse a una mayor continuidad de la matriz Fe, mejor
contacto interparticular y mayor estabilidad de la interfaz Fe/SiC.

La condiciéon SPS-50G10Fes900DCP19 mostré un comportamiento intermedio.
Aunque la distribucion bimodal del Fe parece mejorar parcialmente la continuidad
metalica respecto al SPS monomodal, la muestra continua siendo susceptible al dafio

localizado, especialmente bajo pulpa real.
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En Al:QOs, las diferencias entre las condiciones son menos marcadas. Esto indica
que el abrasivo sintético genera un régimen de desgaste mas uniforme. Sin embargo,
la condicién SPS bimodal muestra una pérdida de masa elevada, lo cual sugiere que,
aunque la bimodalidad puede favorecer ciertos aspectos de la densificacion o
continuidad metélica, también puede generar regiones localmente heterogéneas

susceptibles a remocion bajo abrasion repetitiva.

3.7.3 Tasa de desgaste volumétrico

Para comparar cuantitativamente la severidad del desgaste, la pérdida de masa
acumulada (Am) se transformo en un volumen equivalente de desgaste (V) utilizando
la densidad experimental (p) de cada cermet y posteriormente se normalizé respecto
al tiempo total de ensayo (t), como se muestra en la Figura 3-41. La pérdida
volumétrica equivalente se obtuvo dividiendo la pérdida de masa entre la densidad
experimental del material, mientras que la tasa de desgaste volumétrica (Wy) se calculo
dividiendo dicho volumen entre el tiempo total de ensayo. Este procedimiento permite
expresar la velocidad de remocion de material en unidades volumétricas, eliminando
el efecto de las diferencias de densidad entre los materiales evaluados y facilitando
una comparacion directa entre las distintas condiciones de procesamiento. Asimismo,
proporciona una estimacion indirecta del volumen de material removido durante el
ensayo; sin embargo, al derivarse de la pérdida de masa, no entrega informacion sobre
la geometria ni la distribucion espacial del desgaste, aspectos que posteriormente se
complementan mediante el andlisis tridimensional de la huella por microscopia
confocal.

Los resultados muestran que la muestra HP-50610Fes00S1Cso presenta las menores
tasas de desgaste en ambos medios abrasivos, con valores de 1.39 mm?/h en pulpa real
y 0.74 mm*h en AlQOs. Este comportamiento es consistente con la mayor
densificacion geométrica alcanzada durante el procesamiento por HP, lo que favorece
una matriz metalica mas continua y una mejor capacidad para soportar las tensiones
impuestas por las particulas abrasivas.

En contraste, la condicion SPS-Fes900DCP;/; alcanza 8.67 mm?*h en pulpa real,
aproximadamente seis veces el valor obtenido para la condicion HP. La menor

densificacion y la mayor heterogeneidad microestructural desarrolladas durante esta
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ruta de sinterizacion reducen la capacidad del material para resistir la remocion

progresiva de material, lo que explica el incremento de la tasa de desgaste.

10

B Pulpa real BALQ,

Tasa de desgaste volumétrica (mma/h)

Fig. 3-41 Tasa de desgaste volumétrica de los cermets Fe—50 %p SiC bajo
condiciones ASTM G75-15.

La condicién SPS-50G10Fes900DCP1y9 presenta un comportamiento intermedio,
con tasas de 5.41 mm*h en pulpa real y 5.09 mm?/h en Al.Os. La disminucion del
desgaste respecto a la condicion SPS monomodal indica que la incorporaciéon de una
distribucion bimodal de particulas de Fe favorece una mayor continuidad de la matriz
metalica. Sin embargo, esta mejora es limitada, ya que la resistencia al desgaste

continua siendo considerablemente inferior a la obtenida mediante HP.

3.7.4 Observaciones SEM de las superficies desgastadas

Las micrografias SEM de las superficies desgastadas (Figura 3-42) permiten
identificar los mecanismos responsables de la remocion de material durante el ensayo
ASTM G75-15 y relacionarlos con las diferencias observadas previamente en la
pérdida de masa y la tasa de desgaste volumétrica. En todas las condiciones se
identifican mecanismos caracteristicos del desgaste abrasivo, tales como microcorte
abrasivo (flechas amarillas), microarado (flechas celestes), desprendimiento de
particulas de SiC o pull-out (flechas rojas), delaminacion (flechas verdes), fractura
fragil del SiC (flechas naranjas) y deformacion plastica o desgaste adhesivo de la

matriz metalica (flechas moradas). Ademas, las flechas blancas sefialan la presencia
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de particulas abrasivas retenidas sobre la superficie desgastada. La frecuencia e
intensidad con que estos mecanismos se desarrollan dependen tanto de la ruta de
sinterizacion como del medio abrasivo empleado.

En la condicion HP-50G10Fe900SiCso, las superficies desgastadas muestran un
predominio de microarado y microcorte abrasivo, acompaiiados por deformacion
plastica localizada de la matriz metalica. Los eventos de pull-out de particulas de SiC
son escasos y se distribuyen de manera puntual sobre la superficie, sin evidencias de
una degradacion generalizada del material. Cuando el ensayo se realiza con pulpa real,
los surcos abrasivos presentan una mayor profundidad y aumenta la deformacion
superficial, lo que puede atribuirse a la mayor heterogeneidad granulométrica y
morfoldgica del abrasivo respecto al Al:Os. Sin embargo, el dafio permanece
relativamente homogéneo y no se observan regiones extensas de fractura ni
desprendimiento masivo de particulas, comportamiento consistente con la menor
pérdida de masa y la menor tasa de desgaste volumétrica registradas para esta
condicion.

La condicion SPS-Fes900DCPy;; presenta una evolucion distinta de los
mecanismos de desgaste. Incluso bajo Al.Os se identifican eventos de pull-out,
microarado y microcorte abrasivo, acompafiados por cavidades superficiales que
evidencian una mayor degradacion del material respecto a la condicion HP. Al utilizar
pulpa real, la superficie muestra un incremento de la fractura de particulas de SiC,
procesos de delaminacién y una mayor frecuencia de pull-out, asociados a cavidades
de mayor tamafio y una fragmentacion superficial mas pronunciada. La coexistencia
de estos mecanismos favorece una remocion de material mas acelerada, en
concordancia con la mayor pérdida de masa y la elevada tasa de desgaste volumétrica
obtenidas para esta condicion.

La condicion SPS-50610Fe900DCP /9 exhibe un comportamiento intermedio entre
las dos rutas de procesamiento. Bajo Al-Os predominan el microcorte abrasivo y la
fractura localizada de particulas de SiC, mientras que el empleo de pulpa real
incrementa la frecuencia de pull-out, la fractura de la fase ceramica y la formacion de
cavidades superficiales. No obstante, la extension del dafio continda siendo inferior a

la observada en la condicion SPS-Fes900DCPy/1, lo que resulta consistente con la

140



reduccion de la pérdida de masa y de la tasa de desgaste volumétrica alcanzada al

incorporar una distribucion bimodal de particulas de Fe.
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Fig. 3-42 . Micrografias SEM de las superficies desgastadas después del ensayo
ASTM G75-15 en AlxOs y pulpa real.

La comparacion de las tres condiciones evidencia que, aunque el microarado y el
microcorte abrasivo constituyen los mecanismos de desgaste predominantes en todos
los materiales evaluados, la contribucidén relativa de los mecanismos asociados a
fractura y desprendimiento de material aumenta progresivamente en las condiciones
procesadas mediante SPS. Esta transicion explica la evolucion observada desde un
desgaste superficial relativamente uniforme en la condicion HP hacia una remocion de
material mas severa en las condiciones SPS, en concordancia con los resultados de

pérdida de masa y tasa de desgaste volumétrica discutidos previamente.
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3.7.5 Pérdida volumétrica mediante analisis confocal de las
muestras sometidas a ASTM -G75

La caracterizacion topografica de las superficies desgastadas se realiz6 mediante
microscopia confocal con el objetivo de cuantificar el volumen de material removido
y evaluar la distribucion espacial del dano generado durante el ensayo ASTM G75-15.
Este analisis complementa los resultados de pérdida de masa, tasa de desgaste
volumétrica y las observaciones obtenidas mediante microscopia electronica de
barrido (SEM), ya que proporciona una reconstruccion tridimensional de la huella de
desgaste, permitiendo identificar si la remocion de material ocurre de forma
homogénea sobre la superficie o si se concentra en regiones localizadas. Los resultados
obtenidos se resumen en la Tabla 3-5.

Tabla 3-5 Volumen de material removido determinado mediante microscopia

confocal para los cermets Fe—50 %p/p SiC después del ensayo ASTM G75

Condicién Medio abrasivo Volumen de hueco (mm?)
HP-50610Fe900SiCso ALO:s 0,042-0,056
HP-SOGloFet)ooSiCm Pulpa real 0,015—0,101
SPS-Fes900DCP /1 ALO:s 0,024-0,077
SPS-Fes900DCPy Pulpa real 0,249-0,347

SPS-50610Fes900DCP 9 ALO:s 0,559-0,559
SPS-SOG10F659OODCP1/9 Pulpa real 0,965-0,965

La condicion HP-50610Fe900SiCso presentod los menores volimenes de material
removido, alcanzando valores entre 0,042 y 0,056 mm? bajo Al:Os y entre 0,015 y
0,101 mm? bajo pulpa real (Figuras 3-43 y 3-44). En ambas condiciones, los perfiles
longitudinales muestran variaciones de baja amplitud distribuidas a lo largo de toda la
huella, mientras que los mapas tridimensionales evidencian una superficie

relativamente homogénea, sin depresiones profundas ni cavidades de gran extension.
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Fig. 3-43 . Mapas topograficos confocales ISO 25178 de HP-50G10Fe900SiCso
ensayado en ALOs.

Aunque el empleo de pulpa real incrementa ligeramente la profundidad de algunos
valles respecto al AlzOs, el dafio continta distribuyéndose sobre toda la superficie de
contacto sin concentrarse en una region especifica. Esta respuesta es consistente con
la menor pérdida de masa, la menor tasa de desgaste volumétrica y los mecanismos de
microarado y microcorte predominantes observados mediante SEM, indicando que la

remocion de material ocurre de manera progresiva y controlada.
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Fig. 3-44 . Mapas topograficos confocales ISO 25178 de HP-50G10Fe900SiCso
ensayado en Pulpa real
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En la condicién SPS-Fes900DCPy,1, el volumen de material removido aumento
hasta 0,024—0,077 mm? bajo Al-Os y 0,249-0,347 mm? bajo pulpa real (Figuras 3-45
y 3-46). Bajo Al.Os, la topografia mantiene un desgaste distribuido, aunque con una
mayor dispersion del perfil longitudinal y la aparicion de depresiones localizadas

respecto a la condicion HP.
a) SPS-Fe,900DCP, ~ALO,
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Fig. 3-45 . Mapas topograficos confocales ISO 25178 de SPS-Fes900DCP1/1
ensayado en ALOs.
EL cambio mas significativo se observa cuando el ensayo se realiza con pulpa

real, donde la reconstruccion tridimensional revela una depresion continua y
claramente definida en la region central de la huella, mientras que los bordes
permanecen relativamente elevados. Esta morfologia indica que la remocion de
material deja de distribuirse uniformemente y comienza a concentrarse en la zona de
mayor interaccion abrasiva. Este comportamiento es consistente con la elevada
frecuencia de pull-out, fractura de particulas de SiC y delaminacion observadas
mediante SEM, asi como con el incremento de la pérdida de masa y de la tasa de

desgaste volumétrica previamente discutidos.
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Fig. 3-46 . Mapas topograficos confocales ISO 25178 de SPS-Fes900DCP1/1
ensayado en pulpa real

La condicién SPS-50610Fe900DCP 9 presento los mayores volimenes de material
removido de todo el estudio, alcanzando 0,559 mm? bajo Al-Os y 0,965 mm? bajo pulpa
real (Figura 3-47). En ambas condiciones, los perfiles longitudinales muestran una
depresion central més pronunciada que en las demas muestras, siendo
considerablemente mas profunda cuando el abrasivo corresponde a pulpa real. Los
mapas tridimensionales evidencian que la mayor parte de la zona de contacto esta
dominada por un valle continuo de gran extension, indicando una remocion altamente
localizada del material. Esta morfologia es coherente con la elevada actividad de
mecanismos de pull-out, fractura de particulas ceramicas y formacion de cavidades
identificados mediante SEM, lo que explica los mayores valores de pérdida de masa y

tasa de desgaste volumétrica registrados para esta condicion.
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Fig. 3-47 a) Mapas topograficos confocales ISO 25178 de SPS-50610Fes900DCP1/9
ensayado en Al:Os. b) Mapas topograficos confocales ISO 25178 de SPS-
50G10Fes900DCP1/9 ensayado en pulpa real

3.7.6 Andlisis de desgaste erosivo mediante ensayo de Slurry
Post Test (SPT).

Los resultados obtenidos durante el ensayo de abrasion SPT evidencian
diferencias significativas en la respuesta triboldgica de los cermets procesados
mediante HP y SPS. La pérdida global de material demuestra que el comportamiento
frente al desgaste no depende exclusivamente de la dureza aparente del material, sino
principalmente de la estabilidad microestructural e interfacial desarrollada durante la
sinterizacion (ver Anexo 28).

La condicion HP-50gioFe presentd una pérdida de masa acumulada
considerablemente mayor en términos absolutos respecto a SPS-Fes900DCP;/;. Para
la réplica HPr1, la masa inicial promedio fue cercana a 23,876 g, mientras que la masa
final después del ensayo fue aproximadamente 22,910 g, obteniéndose una pérdida de
masa de 0,966 g. De forma similar, la réplica HPr> presenté una pérdida de masa de
0,977 g después de 6 h de ensayo (Figura 3-48).

Por el contrario, las muestras SPS presentaron pérdidas de masa
considerablemente menores. La condiciéon SPSR1 registro una pérdida cercana a 0,012
g, mientras que SPSR2 present6 una pérdida aproximada de 0,011 g. Sin embargo, esta

diferencia no puede interpretarse directamente como una mayor resistencia al desgaste
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del material procesado por SPS, ya que ambas condiciones presentan diferencias
importantes en sus dimensiones geométricas, masa inicial y densidad experimental.

Las muestras HP presentaron densidades experimentales comprendidas entre 8,67
y 8,69 g/cm?, mientras que las condiciones SPS mostraron valores considerablemente
menores (5,29-5,74 g/cm?), lo que evidencia una mayor porosidad residual y una
menor continuidad efectiva de la matriz metalica. Desde el punto de vista tribolégico,
los poros abiertos no solo actian como concentradores locales de tension, favoreciendo
la nucleacion y propagacion de grietas bajo cargas abrasivas repetitivas, sino que
también pueden comportarse como sumideros de particulas abrasivas y productos de
desgaste. En materiales pulvimetalirgicos se ha demostrado que los poros ademas
interactian directamente con las particulas abrasivas; los poros de menor tamafio
tienden a llenarse progresivamente durante el ensayo, mientras que los poros de mayor
tamafio permanecen abiertos durante mayor tiempo, favoreciendo el atrapamiento de
particulas y modificando el comportamiento frente al desgaste[199]

Como consecuencia, parte del abrasivo suspendido en el slurry y de los productos
de desgaste puede permanecer retenida en la red de poros al finalizar el ensayo. Esta
retencion incrementa la masa medida de la probeta después del desgaste, compensando
parcialmente la masa de material efectivamente removida. En consecuencia, la pérdida
de masa determinada gravimétricamente puede ser inferior a la pérdida real de material
e incluso, en materiales con elevada porosidad abierta, pueden registrarse aparentes
ganancias de masa. Por ello, la comparacion basada exclusivamente en la pérdida de
masa puede conducir a interpretaciones erroneas cuando se evalian materiales con
diferentes niveles de porosidad [199].

Por esta razon, la pérdida de masa no constituye por si sola un indicador
representativo de la severidad tribologica. En el presente trabajo, la pérdida de
volumen equivalente (AV) se calculd mediante la tasa de desgaste (Am) entre la
densidad experimetal del material (p). Esta conversion permite expresar la pérdida de
material en términos volumétricos y corregir el efecto asociado a las diferencias de
densidad entre ambas rutas de procesamiento. No obstante, este procedimiento no
elimina completamente la posible subestimacion de la pérdida de material derivada de

la retencion de particulas abrasivas en la porosidad, por lo que la interpretacion del
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comportamiento tribologico debe complementarse con el andlisis topografico y
microestructural de las superficies desgastada.

La Figura 3-48 compara simultdneamente la pérdida de masa acumulada y la
pérdida de volumen equivalente para ambas rutas de sinterizacion. Mientras que la
comparacion basada tnicamente en la pérdida de masa puede sugerir una menor
pérdida de material en las muestras SPS, el andlisis debe interpretarse considerando
conjuntamente la influencia de la densidad, la porosidad abierta y la posible retencion
de particulas abrasivas. En consecuencia, la caracterizacion topografica de las
superficies desgastadas resulta indispensable para identificar los mecanismos
responsables de la remocion de material y establecer una comparacion objetiva entre

ambas condiciones.
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Fig. 3-48 Comparacion de la pérdida de masa y la pérdida de volumen equivalente
durante el ensayo SPT
La condicion HP desarrolla una superficie relativamente estable frente a la accion

repetitiva de las particulas abrasivas suspendidas en el slurry. La elevada continuidad
de la matriz metalica y la mayor integridad de la interfaz Fe—SiC favorecen una
redistribuciéon mas homogénea de las tensiones alrededor de las particulas ceramicas,
limitando la nucleaciéon de grietas y la remocion localizada de material. Como
consecuencia, el desgaste ocurre predominantemente mediante mecanismos de micro-
ploughing y deformacion plastica superficial de la matriz de Fe, produciendo surcos
poco profundos y una pérdida progresiva de material sin evidencia significativa de

desprendimiento de particulas de SiC.
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En contraste, la condicion SPS presenta una mayor susceptibilidad a mecanismos
de micro-cutting, decohesion interfacial y pull-out de particulas cerdmicas. La menor
densificacion y la presencia de discontinuidades microestructurales favorecen la
concentracion local de tensiones, la propagacion subsuperficial de grietas y la
formacion de cavidades originadas por el desprendimiento de particulas de SiC. Estas
cavidades, ademas de favorecer el deterioro superficial, pueden retener particulas
abrasivas durante el ensayo, contribuyendo a la subestimacion de la pérdida de masa
determinada gravimétricamente. En consecuencia, la evaluaciéon de la respuesta
triboldgica debe sustentarse en la integracion de los resultados gravimétricos con la

caracterizacion topografica y microestructural que seran descrita posteriormente

3.7.7 Imagenes SEM de los mecanismos de desgaste en el
ensayo SPT.

Con el propoésito de comprender los mecanismos responsables de la remocion de
material durante el ensayo SPT, las superficies desgastadas fueron analizadas mediante
microscopia electronica de barrido SEM. Este andlisis permite complementar la
evaluacion gravimétrica presentada en la seccion anterior, identificando los procesos
micromecanicos que controlan la evolucion del desgaste y estableciendo su relacion
con la microestructura desarrollada durante cada ruta de sinterizacion.

Como se discutio en la Seccion 3.7.6, la pérdida de masa por si sola no constituye
un indicador suficiente para comparar el comportamiento triboldgico de materiales con
diferencias significativas de densidad y porosidad. En particular, las muestras
procesadas mediante SPS presentan una mayor porosidad abierta, lo que favorece el
atrapamiento de particulas abrasivas y productos de desgaste en el interior de las
cavidades superficiales. Este fendmeno puede compensar parcialmente la masa
efectivamente removida durante el ensayo y conducir a una subestimacion de la
pérdida de material determinada gravimétricamente, aspecto ampliamente
documentado para materiales pulvimetaliirgico sometidos a desgaste erosivo [199].
Por esta razon, el andlisis morfologico de las superficies desgastadas resulta
indispensable para interpretar correctamente los resultados triboldgicos y diferenciar
entre los distintos mecanismos de remocion de material desarrollados en cada

condicién de procesamiento.
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Con el fin de facilitar la interpretacion de las micrografias, las Figuras 3-49 y 3-
50 incorporan flechas de diferentes colores que identifican las principales evidencias
microestructurales observadas durante el desgaste. Las flechas amarillas indican
regiones de microcorte (micro-cutting); las flechas azules, zonas de microarado
(micro-ploughing); las flechas rojas, eventos de desprendimiento de particulas de SiC
(pull-out); las flechas verdes, regiones de delaminacion; las flechas naranjas, fractura
fragil de particulas de SiC; las flechas moradas, zonas de deformacion plastica o
desgaste adhesivo; las flechas celestes, particulas abrasivas retenidas sobre la
superficie; y las flechas blancas, porosidad expuesta. La identificacion simultanea de
estas caracteristicas permite establecer la secuencia de los mecanismos de desgaste y
relacionarla con la estabilidad microestructural e interfacial desarrollada durante la
sinterizacion.

3.7.7.1 Muestra sinterizada mediante HP

La superficie desgastada correspondiente a la condicion HP evidencia un
comportamiento dominado principalmente por mecanismos de microploughing y
deformacion plastica superficial de la matriz Fe, como se observa en la Figura 3-49.
La superficie presenta surcos abrasivos relativamente homogéneos y distribuidos
superficialmente, sin presencia significativa de cavidades profundas o colapso
localizado de material.

La interaccion repetitiva de particulas abrasivas de Al.Os produce deformacion
progresiva de la matriz metalica, generando desplazamiento lateral de material y
formacion de labios deformados alrededor de las trayectorias abrasivas. Este
comportamiento es caracteristico de mecanismos de microploughing en sistemas con
adecuada continuidad metalica y buena estabilidad interfacial.

Asimismo, se observan regiones localizadas de desgaste adhesivo y deformacion
plastica alrededor de particulas abrasivas incrustadas en la superficie, indicando una
elevada capacidad de absorcion local de energia por parte de la matriz Fe. La
continuidad efectiva de la fase metdlica favorece la redistribuciéon homogénea de
tensiones durante la interaccion abrasiva, limitando la propagacion localizada del dafio
superficial.

Aunque se identifican eventos aislados de pull-out y fractura parcial de particulas

de SiC, estos mecanismos ocurren de forma limitada y espacialmente localizada. La
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baja densidad de cavidades observada sobre la superficie sugiere que la interfaz Fe/SiC
desarrollada mediante Hot Pressing posee suficiente estabilidad mecdnica para
restringir la decohesion interfacial y reducir el desprendimiento masivo de particulas
ceramicas.

De forma complementaria, algunas regiones presentan evidencias de microcutting
moderado asociado al deslizamiento repetitivo de particulas abrasivas angulares sobre
la superficie. Sin embargo, estos mecanismos no dominan el comportamiento
triboldgico global del material. En consecuencia, la respuesta superficial observada en
HP corresponde a un régimen relativamente estable de desgaste erosivo, dominado por

deformacion superficial progresiva y remocion homogénea de material.

-\ Microcorte abrasivo
(micro -cutting)

Microarado
(micro - ploughing)

Pull- aut
Desprendimiento de SiC

‘ Delaminacién
‘ Fractura fragil
Sic

Deformacién plastica /
desgaste adhesivo

‘ Particula Abrasivas

Porosidad

Fig. 3-49 Mecanismos de desgaste abrasivo observados mediante SEM en la
condicién HP después del ensayo de SPT con Al2Os.

3.7.7.2 Muestra sinterizada mediante SPS
En contraste, la superficie correspondiente a SPS-Fes900DCPy; presenta un

comportamiento tribologico considerablemente mas severo y heterogéneo, como se
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muestra en la Figura 3-50. La superficie evidencia una elevada densidad de cavidades
localizadas, regiones extensas de fractura superficial y multiples eventos de
decohesion interfacial asociados al desprendimiento de particulas de SiC.

La interaccion abrasiva promueve mecanismos dominados por microcutting
severo, pull-out y propagacion localizada de grietas alrededor de particulas ceramicas.
A diferencia de la condicion HP, donde el dafio se distribuye relativamente
homogéneamente, SPS desarrolla regiones altamente localizadas de colapso
superficial asociadas a una menor estabilidad mecanica de la interfaz Fe/SiC.

Asimismo, se observan multiples regiones de fractura fragil de particulas de SiC
y delaminacion superficial de la matriz metélica. La propagacion subsuperficial de
grietas favorece la pérdida progresiva de soporte mecanico alrededor de las particulas
ceramicas, facilitando su posterior desprendimiento durante el contacto abrasivo
repetitivo.

La presencia de cavidades profundas y zonas de remocion localizada de material
indica una elevada concentracion local de tensiones alrededor de discontinuidades
microestructurales y regiones interfaciales inestables. Estas caracteristicas sugieren un
régimen de desgaste dominado por fractura localizada, decohesion interfacial y
cavitacion superficial.

Ademas, la menor continuidad efectiva de la matriz metalica y la mayor presencia
de heterogeneidades microestructurales favorecen la nucleacion de dafio alrededor de
particulas abrasivas incrustadas. Como consecuencia, el desgaste no ocurre mediante
deformacion superficial homogénea, sino principalmente mediante eventos
localizados de fractura y remocion severa de material.

Como se observa en la Figura 3-50, particularmente en las ampliaciones IV y VI,
varias cavidades asociadas a la porosidad abierta aparecen parcial o totalmente
ocupadas por material de mayor contraste, morfologia irregular y distribucion
compatible con particulas abrasivas retenidas durante el ensayo. Esta observacion
sugiere que parte del abrasivo quedd alojado en el interior de los poros una vez
finalizado el ensayo, en lugar de ser completamente removido durante la limpieza de
las probetas. En consecuencia, la masa final determinada gravimétricamente puede
incluir una fraccion correspondiente al material abrasivo retenido, produciendo una

aparente disminucion de la pérdida de masa medida. Este comportamiento es coherente
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con la mayor porosidad abierta de la condicion SPS y coincide con lo reportado para

materiales pulvimetaliirgicos, donde los poros actian como sumideros de particulas

abrasivas, modificando la interpretacion de los resultados gravimétricos de

desgaste[199].
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Fig. 3-50 Mecanismos de desgaste abrasivo observados mediante SEM en la

condicioén SPS después del ensayo de SPT con Al:Os.
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3.7.8 Pérdida volumétrica mediante analisis confocal de las
muestras sometidas a SPT

La pérdida volumétrica determinada mediante microscopia confocal para las
superficies sometidas al ensayo de desgaste erisivo en suspension rotacional se
presenta en la Tabla 3-6. La condicion HP-50610Fe900SiCso presentd un volumen de
hueco de 0,045 mm?, mientras que la condicion SPS-Fes900DCPy/1 alcanzé 0,040
mm?, correspondiente a una diferencia de 0,005 mm? (=11 % respecto a HP).

Tabla 3-6 Parametros topograficos ISO 25178 obtenidos mediante microscopia
confocal para las superficies desgastadas de los cermets Fe—50 %p SiC

Condicion Volumen de hueco (mm?®)
HP-50010F69OOSiC30 0,045
SPS-F659OODCP1/1 0,040

Aunque ambas condiciones presentan volimenes de hueco relativamente
proximos, este parametro por si solo no describe la naturaleza del dafio superficial.
Para comprender como se distribuye el volumen removido, la Figura 3-51 muestra los
perfiles topograficos y los mapas tridimensionales obtenidos mediante microscopia
confocal para ambas condiciones.

En la condiciéon HP, el perfil superficial presenta oscilaciones relativamente
homogéneas distribuidas a lo largo de toda la huella de desgaste, mientras que el mapa
tridimensional evidencia una remocion de material ampliamente distribuida,
caracterizada por surcos abrasivos de profundidad moderada y deformacion progresiva
de la matriz metalica.

En contraste, la condiciéon SPS presenta una topografia considerablemente mas
heterogénea. El perfil confocal revela depresiones abruptas concentradas en regiones
especificas de la superficie y el mapa tridimensional muestra cavidades profundas
asociadas a una remocion localizada de material. Estas observaciones indican que,
aunque el volumen de hueco determinado fue ligeramente menor (0,040 mm?), la

remocion de material ocurre mediante eventos localizados de mayor severidad.
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a) HP50,,Fe;,900- ALO,

53

b) SPS-Fe,900DCP, ~ALO,

Fig. 3-51 Caracterizacion topografica mediante microscopia confocal después del
ensayo de desgaste abrasivo en suspension rotacional: (a) HP -Al:Os y (b) SPS-
AlL:Os. Se muestran los perfiles topograficos y mapas tridimensionales de desgaste
obtenidos para ambas condiciones.
La aparente discrepancia entre el volumen de hueco y la severidad del daio

superficial puede explicarse por la distribucion espacial de la remocidon de material y
por la retencion de particulas abrasivas en la condicion SPS. Como se observo
previamente en las Figuras 3-50(IV) y 3-50(VI), parte de la porosidad abierta
permanece ocupada por particulas compatibles morfolégicamente con el abrasivo
utilizado durante el ensayo. Desde el punto de vista tribologico, la condicion HP
desarrolla una remocién mas homogénea y distribuida superficialmente, favorecida
por la continuidad de la matriz metélica, la cual redistribuye las tensiones generadas
por las particulas abrasivas y limita la concentracion local del dafio. En cambio, la
condicién SPS presenta una respuesta dominada por la formacién de cavidades
localizadas, fractura del material y desprendimiento de particulas de SiC, lo que genera
una topografia significativamente mas heterogénea pese a registrar un volumen de

hueco ligeramente inferior.

3.7.9 Comparacion del desempeiio tribologico con materiales
de referencia

Con el proposito de contextualizar el desempeiio triboldgico de los cermets Fe—
50 %p/p SiC, la Figura 3-52 compara el nimero SAR (Slurry Abrasion Response)
obtenido en esta investigacion con valores reportados para diferentes materiales de
referencia. Un menor valor de SAR representa una mayor resistencia al desgaste, por
lo que este parametro permite establecer un benchmarking del comportamiento de las

condiciones HP y SPS seleccionadas.
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Fig. 3-52 Comparacion del nimero SAR de los cermets Fe-50 %p/p SiC
procesados mediante HP y SPS con diferentes materiales de referencia. . Adaptado
de[200] .

La condicion HP-50G10Fes00SiCso presentd el menor SAR de los cermets Fe—SiC
evaluados (103,70), seguida por SPS-Fes900DCP./; (161,76) 'y SPS-
50G10Fes900DCP1/s (325,40). Asimismo, el valor obtenido mediante HP fue inferior a
los reportados para Stellite 6 (122,28) y CrCoFeMoNi + VC (125,87), situandolo
dentro del intervalo de mayor resistencia al desgaste del benchmarking considerado.
No obstante, esta comparacion debe interpretarse con cautela, debido a que las
caracteristicas del abrasivo y las condiciones experimentales pueden modificar

significativamente la respuesta triboldgica y los mecanismos de desgaste [171]

3.8 Relacion entre estabilidad interfacial y comportamiento
triboldgico mediante nanoindentacion

La respuesta triboldgica de los materiales compuestos reforzados con particulas
ceramicas no depende tnicamente de la dureza de cada una de las fases constituyentes,
sino también de la forma en que las cargas mecanicas son transmitidas a través de la
interfaz matriz—refuerzo durante el contacto abrasivo. En este tipo de materiales, la
region interfacial constituye la principal responsable de la transferencia de carga entre

la matriz metdlica y las particulas ceramicas, controlando la distribucién local de
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tensiones, la compatibilidad de deformacion entre ambas fases y la iniciacion del dafio
bajo solicitaciones mecanicas repetitivas. Diversos estudios han demostrado que
interfaces caracterizadas por transiciones graduales de dureza y moédulo elastico
favorecen una redistribucion mas homogénea de las tensiones, mientras que cambios
abruptos de rigidez generan concentraciones locales de esfuerzos que aceleran la
nucleacion de grietas, la decohesion interfacial y el desprendimiento del refuerzo
ceramico [201,202]

En este contexto, la nanoindentacion constituye una herramienta especialmente
adecuada para evaluar la respuesta mecanica local de materiales heterogéneos, ya que
permite determinar simultdneamente la dureza, el modulo eléstico y las curvas carga—
desplazamiento con resolucidon micrométrica. A diferencia de los ensayos
convencionales de dureza, esta técnica permite caracterizar individualmente la matriz
metalica, la interfaz Fe—SiC y las particulas cerdmicas, proporcionando informacioén
sobre la continuidad mecénica desarrollada durante la sinterizacion y su influencia
sobre la transferencia de carga entre ambas fases [37].

En la presente investigacion, la estabilidad interfacial se analiza a partir de la
continuidad espacial de las propiedades mecanicas entre la matriz Fe y el SiC. Debido
a que esta caracteristica no puede determinarse directamente mediante
nanoindentacion, su evaluacion se realizo de manera indirecta a partir de los gradientes
locales de dureza y modulo elastico, complementados con las curvas carga—
desplazamiento y los mapas interpolados de propiedades mecénicas [203]. Estos
resultados se analizaron conjuntamente con los mecanismos de desgaste identificados
mediante SEM, microscopia confocal y los ensayos ASTM G75 y SPT, con el
proposito de explorar posibles asociaciones entre la respuesta nanomecanica local y el
comportamiento tribolégico.

En la condicion HP-50610Fe900SiC3o se observa una transicion mecénica
relativamente gradual entre matriz, interfaz y particula ceramica figura 3-53. Las
regiones asociadas al SiC presentaron valores de dureza cercanos a 34-36 GPa y
modulos elésticos del orden de 390430 GPa, mientras que la interfaz Fe/SiC mostrd
valores intermedios de dureza entre 14—18 GPa y modulos entre 220-300 GPa. La
matriz metalica present6 durezas cercanas a 28—-32 GPa y modulos del orden de 340—

390 GPa.
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Las curvas carga—desplazamiento mostradas en la Figura 3-53 (b) evidencian una
transicion relativamente progresiva entre las distintas regiones analizadas. Asimismo,
los mapas interpolados de modulo y dureza muestran gradientes mecénicos
relativamente continuos entre matriz, interfaz y SiC.

Desde una perspectiva micromecanica, esta distribucion gradual de propiedades
sugiere una mayor compatibilidad mecanica local entre las regiones analizadas. En
términos generales, una transicion menos abrupta podria contribuir a disminuir
discontinuidades mecanicas entre las fases y favorecer una transferencia de carga mas
progresiva. No obstante, los resultados de nanoindentacion por si solos no permiten
determinar directamente la distribucion de tensiones desarrollada durante el contacto
abrasivo.

Desde el punto de vista tribologico, estos resultados aportan informacion
complementaria para interpretar los mecanismos observados durante los ensayos de
desgaste. Tanto en ASTM G75 como en el SPT, HP-50610Fe900SiC30 presento
mecanismos dominados principalmente por microploughing y deformacion superficial
progresiva de la matriz Fe. Las superficies SEM mostraron surcos relativamente
homogéneos y limitada presencia de cavidades profundas, mientras que la
caracterizacion confocal evidencié menores valores de Sv y Sz, asociados a una menor
severidad topografica del dafio superficial.
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Fig. 3-53 Caracterizacion nanométrica de la interfaz Fe/SiC en HP-50G10Fe900SiCso
mediante nanoindentacion.
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La estabilidad mecénica de la interfaz desarrollada mediante HP limita la
nucleacion de grietas subsuperficiales y restringe el pull-out de particulas de SiC.
Como consecuencia, el desgaste ocurre principalmente mediante deformacion plastica
distribuida superficialmente y remocion relativamente homogénea de material. Esto
coincide directamente con las menores tasas de desgaste volumétrico obtenidas
durante ASTM G75, donde HP alcanzé aproximadamente 1,39 mm?/h bajo pulpa real
y 0,74 mm?*h en ALOs.

En contraste, SPS-Fes900DCPi; presentd una respuesta nanomecanica
considerablemente mas heterogénea. Las particulas de SiC alcanzaron durezas
cercanas a 32-35 GPa, aunque acompafiadas de modulos considerablemente menores,
del orden de 150-180 GPa. La region interfacial presentd los menores valores de
dureza y rigidez del sistema, con durezas entre 6—10 GPa y modulos elésticos entre
120-170 GPa. La matriz Fe present6 durezas cercanas a 24—30 GPa y mddulos del

orden de 180-240 GPa como se muestra en la figura 3-54
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Fig. 3-54 Caracterizacion nanométrica de la interfaz Fe/SiC en SPS-Fes900DCP1/;
mediante nanoindentacion.

Las curvas carga—desplazamiento mostradas en la Figura 3-54 (b) evidencian una
mayor dispersion y una transicion considerablemente mdas abrupta entre matriz,

interfaz y particula cerdmica. Asimismo, los mapas interpolados muestran regiones
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localizadas de elevada heterogeneidad mecéanica y gradientes abruptos de rigidez
alrededor de particulas de SiC.

Desde una perspectiva micromecanica, la baja rigidez desarrollada en la region
interfacial de la condicion SPS-Fes900DCP;/; indica una disminucién de la capacidad
de la interfaz para transferir y redistribuir los esfuerzos entre la matriz Fe y las
particulas de SiC. De acuerdo con la definicion de estabilidad interfacial adoptada en
esta investigacion, una reduccion de la continuidad mecéanica entre ambas fases
incrementa las incompatibilidades locales de deformacion durante el contacto
abrasivo. Tang et al.[204] demostraron, mediante la combinacidon de nanoindentacion
y modelacion numérica, que interfaces caracterizadas por cambios abruptos de modulo
elastico desarrollan mayores concentraciones de tensiones, reduciendo la eficiencia de
la transferencia de carga y favoreciendo la iniciacion de grietas en materiales
heterogéneos. De forma similar, Furukimi et al. [205] sefalaron que gradientes
pronunciados de dureza y modulo elastico constituyen indicadores de inestabilidad
mecanica local y se correlacionan con una mayor susceptibilidad al desprendimiento
del refuerzo y a la degradacion por desgaste. En consecuencia, la marcada disminucion
de dureza y rigidez observada en la interfaz Fe—SiC de la condicion SPS-Fes900DCP1/1
sugiere que esta region constituye el punto més vulnerable del sistema durante el
contacto abrasivo, favoreciendo la nucleacion de grietas y la pérdida progresiva de
cohesion interfacial bajo solicitaciones repetitivas.

Triboloégicamente, esta condicion presentd mecanismos dominados por
microcutting severo, cavitacion superficial, fractura localizada y decohesion
interfacial. Las observaciones SEM mostraron cavidades profundas, regiones extensas
de pull-out y propagacion localizada de grietas alrededor de particulas ceramicas. De
manera consistente, la caracterizacion confocal reveld incrementos significativos de
Sv, Sz y curtosis topografica, indicando una distribucion espacial altamente localizada
del dano superficial.

La baja estabilidad mecénica de la interfaz Fe/SiC en SPS-Fes900DCP1/; favorece
la pérdida progresiva de soporte alrededor de particulas ceramicas durante el impacto
repetitivo de particulas abrasivas. Como consecuencia, el dafio no evoluciona

mediante deformacion superficial homogénea, sino principalmente mediante eventos
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localizados de fractura y remocion severa de material. Este comportamiento explica
directamente las elevadas tasas de desgaste observadas durante el ensayo ASTM G75..

La condicion SPS-50G10Fes900DCPy/ presentd un comportamiento intermedio
entre HP y SPS-Fes900DCP;1. Las regiones correspondientes al SiC alcanzaron
durezas cercanas a 33-35 GPa, mientras que la interfaz Fe/SiC presentd valores
intermedios de dureza y modulo eléstico respecto a las otras dos condiciones. La matriz
metalica mostr6 propiedades relativamente méas homogéneas que SPS-Fes900DCP 1,

aunque aun inferiores a las observadas en HP figura 3-55.
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Fig. 3-55 Caracterizacion nanométrica de la interfaz Fe/SiC en SPS-

50610Fes900DCP19 mediante nanoindentacion.
Las curvas carga—desplazamiento evidencian una transicion menos abrupta que

SPS-Fes900DCPy/1, aunque todavia mas heterogénea que HP. Asimismo, los mapas
interpolados muestran gradientes mecanicos parcialmente suavizados alrededor de las
particulas de SiC, sugiriendo una mejora parcial en la continuidad mecénica de la
matriz metalica.

Desde una perspectiva tribologica, este comportamiento explica la respuesta
intermedia observada durante ASTM G75. La distribucion bimodal del Fe favorece
una mejor redistribucion local de tensiones y reduce parcialmente la severidad del dafio
respecto al SPS monomodal. Sin embargo, las heterogeneidades mecanicas locales
continilan promoviendo nucleacion de cavidades y remocion localizada de material

bajo abrasion severa.
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Las observaciones SEM mostraron una reduccion parcial en la densidad de
cavidades y regiones de pull-out respecto a SPS-Fes900DCPy/1, aunque todavia se
observaron mecanismos de microcutting y fractura localizada alrededor de particulas
ceramicas. De manera consistente, la caracterizacion confocal mostrd valores
intermedios de Sv y Sz respecto a las otras condiciones evaluadas.

La integracion de los resultados obtenidos mediante ASTM G75, SPT, SEM,
microscopia confocal y nanoindentacion demuestra que la resistencia al desgaste de
los cermets Fe—50 %p SiC no esta controlada exclusivamente por la dureza absoluta
de las fases constituyentes, sino principalmente por la estabilidad mecanica de la
region interfacial y por la capacidad de la matriz metélica para redistribuir tensiones
durante el contacto abrasivo.

En consecuencia, materiales que desarrollan interfaces mecdnicamente mas
graduales y continuas presentan mecanismos de desgaste relativamente homogéneos y
menor severidad topografica, mientras que sistemas con interfaces heterogéneas y
menor rigidez interfacial favorecen la nucleacion de cavidades, fractura localizada y

remocion severa de material bajo condiciones de abrasion prolongada.
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Capitulo 4 Conclusiones

Esta investigacion abord6 la consolidacion de cermets Fe—50 % p/p SiC mediante
dos rutas de sinterizacion asistidas por presion, Hot Pressing (HP) y Spark Plasma
Sintering (SPS), con el objetivo de establecer la relacion entre los parametros de
procesamiento, la evolucion microestructural, las propiedades mecanicas y el
comportamiento tribolégico del material. Para cada técnica se evalué como influyen
la distribucion granulométrica del hierro, la temperatura y el modo de aplicacion de
presion y corriente sobre la densificacion, la estabilidad de la interfaz Fe-SiC y la
resistencia al desgaste abrasivo y erosivo. En este sentido, se concluye que:

Los resultados obtenidos confirman parcialmente la hipotesis planteada en esta
investigacion: se logré superar el 90 % de densificacion y una mayor fractotenacidad
mediante SPS respecto a HP a temperaturas inferiores a 1000 °C, tal como se esperaba,
pero, contrario a lo previsto, la resistencia al desgaste resulté superior en HP, lo que
revela que la estabilidad interfacial, y no la densificacion, constituye el factor
controlante del desempefio triboldgico.

Este hallazgo se explica mejor al revisar el comportamiento de cada ruta de
procesamiento por separado. En HP, la consolidacion del material depende en mayor
medida de como se organiza el empaquetamiento inicial de las particulas de hierro que
de la severidad de la presion o la temperatura aplicadas. La incorporacion de una
distribucion bimodal favorece la continuidad de la matriz metélica y reduce la
porosidad residual, lo que permite alcanzar, dentro del dominio experimental
evaluado, una densidad de 84,12 %, una dureza de 3,35 GPa y una tenacidad a la
fractura de 5,49 MPa-Vm sin necesidad de recurrir a condiciones de proceso extremas.

Un comportamiento distinto se observa en SPS, donde la accidon simultanea de
presion uniaxial y corriente pulsada activa mecanismos de consolidacion mas
eficientes que en HP, permitiendo superar a esta ultima técnica en densificacion y en
tenacidad a la fractura, con 90,39 % de densidad relativa y 7,02 MPa-Vm mediante
SPS-Fes9001/1. Sin embargo, ese beneficio depende de mantener la temperatura dentro
de un intervalo de procesamiento adecuado. Cuando la temperatura supera los 900 °C,

la disociacion del SiC se intensifica, promoviendo la formacion de siliciuros de hierro
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y carbono libre, lo que modifica la capacidad de transferencia de carga entre la matriz
y el refuerzo y revierte parcialmente las mejoras alcanzadas en la consolidacion.

No obstante, esta ventaja de SPS en la densificacion se diluye al observar el
desempefio real de ambos materiales frente al desgaste. Fue HP, y no SPS, el que
presentd mayor resistencia al desgaste abrasivo, gracias a una interfaz Fe—SiC mas
estable que favoreci6 la retencion de las particulas cerdmicas y redujo la decohesion y
la propagacion de grietas durante la abrasion. Lo que evidencia que la densificacion y
la dureza no son magnitudes suficientes para predecir el comportamiento tribologico
de estos materiales, y que es la estabilidad quimica y mecénica de la interfaz la que
rige dicho comportamiento.

Los resultados obtenidos permiten establecer que el disefio de cermets Fe—SiC de
alto desempefio debe orientarse prioritariamente al control de la estabilidad de la
interfaz metal-cerdmica, mas que a la maximizacion de la densificacion o la dureza,
ya que es esta la que determina el desempefio mecénico y tribologico alcanzado.

Para futuras investigaciones, se propone profundizar en el analisis de la
distribucion superficial de la porosidad, considerando no solo su fraccion volumétrica,
sino también su morfologia, tamafio, conectividad y orientacion, ya que los resultados
de esta investigacion sugieren que la geometria de los poros podria influir en los
mecanismos de desgaste con independencia de la densificacion global. Asimismo, se
sugiere profundizar en el estudio de la estabilidad interfacial Fe—SiC mediante el
disefio de nuevas composiciones y elementos de aleacion que controlen la disociacion
del SiC, apoyado en técnicas de alta resolucion como TEM/STEM-EDS o EBSD y en
modelos termodindmicos y cinéticos de tipo CALPHAD que permitan predecir la
evolucion de fases durante la sinterizacion.

Resulta pertinente, ademas, extender la caracterizacion triboldgica a la condicion
SPS-Fes11001,1 (FAST/SPS bajo Ar a 1100 °C), no abordada en este estudio por
quedar fuera del intervalo de procesamiento hasta 900 °C establecido en sus objetivos.
Por ultimo, resulta necesario evaluar la viabilidad del escalamiento industrial de la ruta
FAST/SPS hacia componentes de mayor tamafio y geometria compleja, verificando la
reproducibilidad de la densificacion, la uniformidad microestructural y el
comportamiento tribolégico bajo condiciones representativas de servicio, con el fin de

facilitar una eventual transferencia tecnoldgica de los cermets desarrollados.
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ANEXOS

ANEXO 1: Base comparativa de materiales Fe—SiC y sistemas relacionados procesados por técnicas asistidas por presion, simulacion y ensayos interfaciales, agrupada por autor y

afo.
Propiedade
o . Temperatur . . S Cantida
[
Sistema / Tipo de Técnica .de % SIC/ a/ . < Atmésfer Densnﬁc.aclo mecanicas  Fases / productos  Observaciones ~ d de
R . procesamient fase . s Tiempo Presion n / densidad . . Autores Afio
material estudio < x L. condicion a . / identificados para el anexo muestra
o/evaluacion  ceramica L. relativa IR
térmica tribolégica S
s
Dureza
~4.8-7.5 Grupo propio 8
GPa; SPS. Mejor
microdurez condicién
Ar 83.81-99.93 a~4.5—>6 a-Fe; FesSi; FesSi; reportada:
Fe-50 wt.% Experimental FAST/SPS; 50 wt.% 1100 °C 510 min 50 MPa ltrapuro % por GPa; FeSi; FesC; Fe.C; FeSiC-DC5 Oropesa et 202
SiC P DCy DCP 1/1 SiC uirapur densidad  nanodureza grafito; SiC por maxima al.[37] 6
99.99 % o . . -,
geomeétrica hasta 31.5 residual densificacion,
GPa; KIC baja porosidad
>11 ¢ interfaces
MPa-\m en limpias.
FeSiC-DC5
Dureza Permite
~1.47-4.80 comparar
ggaé_?}c efecto del
N .8-6. ~ .
Fe-50 wt.% Articulo Hot Pressing g?CWtSé MPa-Vm; o-Fe; SiC-6H, t;l:;arill;eﬁtiig 202 9
P . > 900-1100 °C 30 min 30 MPa Argon ~72-95 % ASTM FeSi; FeSiz; FesSis; . Oropesa et al.
SiC enviado (HP) 50-150 . en HP. Mejor 6
G75; SAR FesSi; grafito . )
pm densificacion
reportado .
ara global para SiC
par 100 pm a 1100
algunas °
. C.
condiciones
Lo
11.77 J/m?; estable:
Interfaces Simulacion DFT de resistencia Enlaces Fe-Cy ’ . 202
3C-SiC/Fe atomistica interfaz NR 0K NR NR NR NR ideal Fe-Si; SiC; Fe rele\(ante para Lictal[168] 5 3
discutir
19.74- adhesion Fe—
23.10 GPa SiC.
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Fe-SiCy
Distaloy SA—
SiC

Fe/Ni/Co
sobre 4H-SiC

Fe-10/20/30
wt.% SiC

Graphite/SiC
composite

Cu-Fe-SiC

SiC/Ti-based
metallic glass
matrix
composite

Experimental

Experimental
interfacial

Experimental

Experimental
tribolégico

Experimental
tribolégico

Experimental
+FEM

SPS

Difusiéon
solida en
vacio

Hot Pressing
Sintering

Reactive
Melting
Infiltration
(RMI)

Vacuum Hot
Pressing

Copper mold
injection
casting; FEM

2.5-12.5

wto%sic  1000°C
Monocrist o
al 4H-SiC 800-950°C
10-30 o
W% SiC 900-1100 °C
46.90—
81.78 1550 °C
vol.% SiC
35 wt.% o
SiC 900 °C
Fusién
1040 rapida;
vol.% SiC ~ Tg=601.7 K;
Tx=687.3 K

10 min

0-4h

1020 min

30 min

120 min

Solidificacio
n rapida

50 MPa

0.2 MPa

10 MPa

10 MPa

compactaciod
n verde

12 MPa

Ar ~2 MPa

Vacio

Vacio

5%10* Pa

NR

Vacio

Vacio

Vacio

1x102 Pa

+ Ar

92.5-97.3 %

NR

NR

Alta
densificacio
n; porosidad
0.27-0.53 %

74.5-78.6 %

NR

Dureza
~1.67-4.04
GPa

Profundida
dde
difusion
hasta 255.1
pum para
Fe/C-face

Wear rate
0.21-0.55
%; SSA
change
26.1-39.2
m%kg
KIC ~2.8-
4.5
MPa-\/m;
desgaste
~0.45—
6.2x107°
mm*N'm™!
Microdurez
a245-3.27
GPa; coef.
friccion
0.312—
0.341;
grinding
ratio 22.34—
60.27
Microdurez
a~5.18
GPa;
plasticidad
a
compresion
11471 %;
FEM de
fractura

Ferrita; perlita;
cementita;
eutéctico Fe-SiC;
fase Mo

FesSi + C amorfo;
Ni-siliciuros; Co2Si
+C

Fe; SiC; FeSi;
FeSi

B-SiC; grafito; Si
residual; SiO-
superficial

Cu; Fe; WC;
T12Cus; Ti20;
cementita;
compuestos Fe—Si—
C

SiC; fase amorfa;
BesZr

Comparacion
util para bajos
contenidos de
SiC; aumento
de SiC reduce
levemente
densificacion.
Fe mostro
reaccion fuerte
con SiC, util
para justificar
formacion de
siliciuros y
grafito.
Mejor
condicion
global: Sample
7, 10 wt.% SiC,
1100 °C, 15
min.

Sirve como
comparacion
con composites
autolubricantes
SiC/grafito, no
Fe-SiC.

Mayor Fe
mejora
adherencia
Fe/SiC por
interfaz
reactiva ~1 pm.

Referencia
indirecta sobre
efecto de SiC
como refuerzo
y transicion de
modo de
fractura.

Perek-Nowak
et al.[38]

Wu et al.[39]

Yang &
Zhou[40]

Xue et al.[184]

Gao et al.[95]

Liu et al.[185]
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202

202

202

202

202

10

11
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Fe-0.6%C-3
Wt.% o/B-SiC

Fe-based
cermet +
SiCP

Fe—Cu-SiC—
grafito/BaSO

4

Fe-SiC / Fe—
TisAIC2 /
hibridos

Fe-SiC

Experimental
tribolégico

Experimental
tribolégico

Experimental

tribolégico

Experimental

Experimental

PIM + PADS

Vacuum Hot
Pressing

Cold pressing
+ sintering +
HP

Fast
Resistance
Sintering

PM + plasma-
assisted
homogenizatio
n

3wt %
SiC

45-55
wt.% SiC

6 wt.%
SiC

0-20
vol.% fase
ceramica;

SiC ~10
pm

5-25 wt.%
SiC

1100-1200
°C

1000 °C

1000 °C

>763 °C
estado
semisolido

1100 °C

60 min

120 min

60 min

70s+180s

60 min

NR

12 MPa

40 MPa

40 MPa

400 MPa

H: hasta
500 °C;
luego
5%H>—
95%Ar

Vacio

Argbn

NR

95%Ar +
5%H-

NR

73.32-76.19
%

~5.6-6.7

g/cm?

~93-99 %

NR

Microdurez
a~2.06
GPa; wear
rate
~2.43x10°°
-3.65x10°°
mm?3/Nm;
COF
~0.08-0.26
Microdurez
a matriz
~2.61 GPa;
interfaz
~1.70 GPa;
SiC ~8.27
GPa;
friccion
0.273—
0.309
Dureza
~2.64-4.07
GPa; wear
rate ~1.0—
4.2x107°
m?*m; COF
~0.15-0.48
Microdurez
a3.92-6.23
GPa;
resistencia
traccion
~500-720
MPa

NR

a-Fe; perlita;
grafito

turbostratico
2D/3D

a-Fe; perlita;
cementita; grafito;
FesSi; FeSi;
(Cr,Fe):Cs;
CoFel5.7

Fe; Cu; grafito;
SiC; BaSOq

Fe; SiC; TiCy;
Fe(Al)

Fe-a; grafito;
FesSi; FesSis; SiC
residual

Importante para
discutir
grafitizacion
por disociacion
de SiCy
respuesta
tribologica.

Comparacion
cercana por
alto SiCy
formacion Fe—
Si—C durante
HP.

BG®6 fue la
mejor
condicion por
menor desgaste
y tribocapa
estable.

Hibridos
SiC+TizAlC:
muestran mejor
combinacion
dureza-
resistencia.

Referencia
central para
disociacion de
SiC en matriz
Fe y formacion
de
grafito/siliciuro
S.

Neves et al.
[36,207]

Sun et al[51].

Kheradmand
et al. [96]

Wang et al.

Neves et al.
[45]

222 6
222 ;
222 p
2‘1)2 [182]6
282 s
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Fe-C-SiC

SiC +1 wt.%
B.C

Fe-0.6C-SiC

Fe-SiC

Fe-Si/ SiC

4H/6H-SiC
monocristalin
0

Experimental

Experimental

Experimental
tribolégico

Manufactura
aditiva

Mojabilidad

Caracterizacid
n fisica

Die pressing +
sinterizacion
convencional

SPSy
Pressureless
Sintering

PIM + PADS

Selective
Laser Melting
(SLM)

Sessile drop

Crecimiento
modificado
tipo Lely;
resonancia
piezoeléctrica

3-5wt.%
SiC

~99 wt.%
SiC

0-5 wt.%
SiC

0-2.2
wt.% SiC;
1.6 vol.%
retenido

SiC
monocrista
1

100 wt.%
SiC

1150-1250
°C

1700-2150
°C

1100-1200

°C

NR

1633K
(~1360 °C)

4-320K

60 min

5 min SPS;
NR PS

60 min

NR

~100-600 s /
NR

NR

600 MPa

compactacio

n

30 MPa en
SPS

NR

NR

NR

NR

95%Ar +
5%H-

Vacio /

Plasma
H»; 133
Pa

Argon; Oz
<0.2 %;
10 mbar

Alto
vacio
10°-10*
Pa

NR

NR

87.2-98.6 %

NR

NR

NR

NR

Microdurez
a calculada
~16.2-26.8
GPaen
condiciones
reportadas

Dureza
13.9-28.3
GPa; KIC

3.2-3.6
MPa-Vm

Dureza
1.47-3.29
GPa;
friccion
~0.09-0.38
UTS
357422
MPa Fe
puro;
753+49
MPa
Fe/SiC

Angulo de
contacto
~30-60°

Q 20000-
100000;
C33 de 4H
~10 %
superior a
6H

Fe-a; perlita; SiC
residual; grafito
nodular/secundario

6H-SiC; 4H-SiC

a-Fe; perlita;

grafito; ferrita rica

en Si

o-Fe BCC;

martensita; perlita;

SiC

residual/nanométri

co

o-Fe; FesSis; FeSi;

FesSis; grafito
lamelar; SiC
precipitado

4H-SiC; 6H-SiC

El tamaiio fino
de SiC
favorece
disociacion y
grafito nodular.

SPS1800 fue la
mejor
condicion del
estudio.

Los contenidos

2-3 wt.% SiC

muestran buen
compromiso
tribologico.

SiC incrementa
resistencia por
refinamiento y
nanoparticulas
retenidas in
situ.

El aumento de
Si en Fe reduce
la reactividad
con SiC y evita
grafito.

Referencia de
propiedades
fisicas de
monocristales
SiC; uso
contextual.

Araya et
al.[35]

Li et al.[208]

Binder et
al.[157]

Song et
al.[180]

Kalogeropoulo
uetal[177]

Karmann et
al.[153]
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ANEXO 1: Micrografias SEM complementarias de una micrografia de referencia de la mezcla de polvos y de las mezclas M1, M2, M3 y M4 antes de la compactacion

110 120 pm

120
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ANEXO 2: Propiedades de los cermets Fe—50 %p SiC procesados por Hot Pressing

Nomenclatura Geo Arq Al LCM QGrafito HVo2s HV, Kic
(%) (%) (%) (um) (%) (GPa) _ (GPa) (MPa-Vm)
HP100g10Feso 900 83,83 83,45 83,54 9,08 10,33 3,62 5,19 4,93
HP75610Fe3 900 86,16 85,38 85,26 5,19 4,37 3,56 5,81 4,61
HP50:10Fe30900 86,64 84,12 85,57 5,37 3,70 3,35 5,16 5,49
HP25610Fe30900 84,15 83,36 84,23 5,20 24,23 3,31 4,62 4,97
HP50610Fe1z0 900 87,31 88,55 89,75 5,23 — 3,23 5,81 4,43
HP50640Fe30900 81,73 87,04 84,49 8,11 — 3,35 0,71 3,16
CV/HP50G40Fe30900 88,34 81,83 87,98 5,60 — 3,98 0,94 4,44
HP50610Fe30800 72,57 75,10 83,94 5,35 — 0,72 3,83 2,99
HP50:10Fe30700 70.,76 74,41 83,30 5,37 — 0,87 5,47 2,88

ANEXO 3: Analisis complementario de la fractotenacidad de los cermets Fe—50 %p
SiC procesados mediante Hot Pressing.
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ANEXO 4: Mapa de segmentacion de fases y cuantificacion de la porosidad
superficial de los cermets Fe—50 %p SiC: efecto de la distribucion granulométrica del
Fe

Microporos

i¥iSerop 0TS

Efecto de la composicién en la microestructura G,

Porosidad superficiu

HP100g,, HP755,, HP50g, HP255,
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ANEXO 5: Mapas de segmentacion de fases y cuantificacion de la porosidad
superficial de los cermets Fe—50 %p SiC: efecto de la ruta de compactacion, el
tiempo de mantenimiento y la temperatura de sinterizacion

Efecto de la composicién en la microestructura (G40/ G 10 pm ) (967€V/50 H? MPa)

180 min

g) Porosidad superficial

[ I Compactacion B Tiempo Bl Temperarura
<21k (MPa) (min) (C)
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ANEXO 6: Microestructura SEM de las muestras sinterizadas mediante HP.
Influencia de la granulometria de Fe.

100
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ANEXO 7: Parametros de efecto Raman de los cermets Fe-50% p/p procesados
mediante HP

Muestras Posicion del pico Raman (cm-1) Pico Raman FWHM(cm-1)
Banda D Banda G Banda D Banda G Id/ig La
HP100G10Fes0 900 1333.874 1581.908 36.068 23.604 0.843  45.697
HP75a10Fes30 900 1335.107 1582.190 37.238 22.226 0.843 45.6634
HP50610Fe30900 1334.210 1582.183 41.826 23.262 0.843  45.693
HP25610Fe30900 1333.552 1581.733] 38.800 22.614 0.843  45.703
HP50610Fe180 900 1411.635 1657.710 46.014 29.516 0.8515  45.249
HP50640Fe30900 1334.093 1583.044 34.066 28.712 0.842 45722
CVHP50640Fe30900 1334.856 1582.257 37.907 27.502 0.843  45.673
HP50610Fe30800 1334.042 1582.482 42.560 34.334 0.8430 45.708
HP50610Fe30700 1528.409 1619.153 288.390 288.390 0.9439  40.820
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ANEXO 8: Propiedades cuantitativas de los cermets Fe-50%pSiC procesados
mediante SPS (fase factorial fraccionada

Muestra Geo Arq AL LCM Grafito HV.s HV; Kic
(%) (%) (%) (um)  (%vol)  (GPa) (GPa)  (MPa-Vm)

SPS-Fe170011 67,73 73,71 89,0 2,87 2,93 0,63 0,78 3,25
SPS-Fes7001/9 73,45 74,78 89,0 4,02 2,30 0,98 1,67 3,00
SPS-Fe1900 179 71,05 80,49 92,0 1,96 22,30 1,82 3,26 6,73
SPS-Fes9001/1 81,44 90,39 92,0 2,25 2,90 3,91 4,13 7,02
SPS-50G10Fe1 700119 70,64 74,64 82,89 5,24 0,70 1,11 1,20 2,36
SPS-50G10Fes7001/1 71,73 74,97 76,68 5,91 1,10 1,40 1,73 4,02
SPS-50:10Fe19001/1 77,50 78,47 92,0 1,90 9,50 1,01 2,07 3,70
SPS-50:10Fes90019 79,09 89,05 90,0 3,87 9,80 0,93 0,87 5,88
SPS-50:10Fe38001/5 79,36 75,26 91,0 2,91 0,70 0,89 2,15 2,91

ANEXO 9: Las superficies de respuesta de la densificacion (%) en cermets Fe—SiC
muestran la dependencia del tiempo y la temperatura en (a), mientras que en (b) y (c)
la densificacion se presenta en funcion de la fraccion bimodal de la fase Fe y la
temperatura.
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ANEXO 10: Efecto del procesamiento por SPS en la microestructura de cermets Fe—
SiC: influencia de la distribucion granulométrica (monomodal vs. Bimodal). Imagen
de segregacion para la determinacion de la porosidad.
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ANEXO 11: Panel comparativo de micrografias SEM y ampliaciones de la interfaz
Fe—SiC correspondientes a las nueve condiciones experimentales del disefio factorial
fraccionado empleado en los cermets Fe—50 %p SiC procesados mediante SPS.
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Continuidad
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ANEXO 12: Influencia de los parametros de procesamiento sobre la Fraccion de area

de grafito (%) como indicador de la disociacion del SiC

Sin Bimodal

700 °C

900 °C

700 °C

Bimodal

900 °C
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ANEXO 13: Parametros espectroscopicos Raman de los cermets Fe—50 %p SiC
procesados mediante SPS a 900 °C.

Muestras

SPS-Fe 900DCP 9
SPS-Fes900DCP 11
SPS-50610Fe1900DCP 1/
SPS-50610Fes900DCP 1

Posicion del pico Raman Pico Raman FWHM

(cm-1) (cm-1)
Banda D Banda G BandaD Banda G Ip/lg La
1333.535 1583.060 37.453 28.722 0.8423 45.742
1334.134 1582.307 36.205 24.421 0.843 45.700
1333.287 1582.401 31.235 23.112 0.8425 45.731
1333.324 1582.278 32.9697 25.502 0.8426 45.727

ANEXO 14: Propiedades de los cermets Fe-50%pSiC procesados mediante SPS
(fase exploratoria ampliada)

Nomenclatura Geo Arq Al LCM Grafito HVas HV, Kic
(%) (%) (%) (um) (%) (GPa) (GPa)  (MPa-Vm)

SPS-Fei9001/ 78,17 72,65 92,13 2,79 45 0,71 1,76 3,22
20MPa-SPS-Fes90019 81,96 91,65 96,96 496 7,6 7,76 6,19 4,73
20MPa-SPS-Fe19001/1 78,96 83,24 91,44 2,83 428 7,76 3,37 4,71
SPS-Fes90012/2 74,44 89,64 90,0 3,40 104 3,99 4,02 4,42
SPS-Fe1090012/2 78,14 81,59 22,0* 3,56 11,2 4,23 3,59 4,75
SPS-I* 82,24 85,63 91,0 7,17 3,7 2,77 3,27 5,10
SPS-IT* 76,14 79,64 88,0 3,41 128 5,84 2,75 6,07
SPS-Fes10001/ 92,80 89,18 95,03 3,02 10,6 3,55 3,98 3,96
SPS-Fes110011 74,62 89,34 8791 489 15 3,18 3.93 8,57
SPS-50:10Fes10001/9 79,43 90,78 95,48 2,67 372 2,95 3.93 2,46
SPS-50G10Fes11001/ 85,06 91,36 91,53 3,35 13,66 3,46 3.96 4,76
SPS*-Fes11001/ 99,93 9821 98,37 6,50 5,6 3,85 7.09 4,93
(FAST/Ar)

SPS*-50610Fes11001/1 83,81 82,45 83,26 6,77 3,9 4,31 6,56 5,49
(FAST/Ar)
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ANEXO 15: Resultados del ensayo ASTM G75 para cermets Fe—SiC procesados por
HP y SPS bajo diferentes medios abrasivos

Condiciones Particulas Densidad Tasa de Pérdida Pérdida NM SAR
abrasivas (g/cm3) Pérdida volumétrica de
de masa (mm’) masa
(mg/h) total
(mg)
HP50610Fe30900 Real 3,9902 5,556 8,3537 33,333 159,5677 303,1206
HP50610Fe30900 ALOs 4,0163 2,957 4,4180 17,744 54,9478  103,7038
SPS-Fes900DCP Real 3,6344 31,524 52,0427 189,144  263,5589 549,6784
1/1
SPS-Fes900DCP ALOs 3,7936 12,617 19,9547 75,700 80,9561  161,7588
1/1
SPS- Real 3,5629 19,261 32,4362 115,567 149,4022 317,8547
50G10F65900DCP
1/9
SPS- ALOs 3,66456 18,654 30,5417 111,922 156,5003 325,3972

50G10F65900DCP
1/9

ANEXO 16: Datos experimentales de ensayo ASTM G75 de la muestra

HP50610Fe30900 en pulpa real.

Tiempo (h) Pérdida M SD+ Ph SD+ T SD+
(mg) O
0 0,000 0 8,1000 0,0577 18,5 0,0577
2 20,155 1,8811 8,2033 0,0367 19,2955 0,1005
4 6,1 0,8242 8,2033 0,0105 19,3944 0,0959
6 7,078 1,3659 8,2178 0,0275 21,1833 0,2131

ANEXO 17: Datos experimentales de ensayo ASTM G75 de la muestra

HP50:610Fe30900 en pulpa Al,O3

Tiempo (h) Pérdida M SD+ Ph SD+ T(°C) SD+
(mg)
0 0,0000 0,0000 8,2333 0,1453 18,7000 0,1528
2 12,9556 0,5749 8,2011 0,0045 19,9667 0,0333
4 3,9778 0,5457 8,1967 0,0050 19,4944 0,0966
6 0,8111 0,1235 8,3933 0,0363 21,9500 0,0408
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ANEXO 18: Cinética de pérdidas de masa acumulada del cermet HP50G10Fe30900

Model Allomerict
2704 = HP-50610Fe30900- PR e
= 1 —e— HP-50510F'e30900-Al503) Plot HP-5Da(_{G10)Fe (30500
24,96912 + 3,26889
S ——y =24,9691 210.49786 5 0,49786 : 0,08698
RS, co 0,97282
© 60 1 y =19,71544¢.25664 Adj.qut‘-aSr:u(are 0,94565
8 Model Allometric1
Equati =
= P:::a o FP50a( (G 10)Fe (30900
Na(Al (2}0 {3

a

19,71544 + 2,35408

o

2 3 4

Tiempo (h)

670 —a— HP-50¢10F'e30900- PR

< 1 —e— HP-50¢10F'e30900-Al503)
—— y =24,96912t0:49786

——y =19,71544(%2%6%¢

b 0,25664 + 0,06789
R-Square (CO 094827
Adj. R-Square 0,89655

Model Allometric1

Equation y=a'x

Plot HP-501a(_(G ; %)Fe_(so)goo
a 24,96912 + 3,26889

b 0,49786 + 0,08698
R-Square (CO 0,97282

Adj. R-Square 0,94565

Model Allometric
Equation y=a'xb

Plat HP-50\q(_{G10}Fe_{30}900

JAg(Al {210 {3h)

a 19,7154 + 2,35408

b 0,25664 + 0,06789
R-Square (CO 094827

Adj. R-Square 0,89655

o

2 3 4

Tiempo (h)
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ANEXO 19: Datos experimentales de ensayo ASTM G75 de la muestra SPS-
Fes900DCP 11 en pulpa real.

Tiempo (h) Pérdida M SD+ Ph SD+ T(°C) SD+
(mg)

0 0,0000 0,0000 8,2267 0,0088 18,5033 0,1613

2 87,8333 7,6231 8,1033 0,0067 19,2956 0,1005

4 52,7333 4,2367 8,6022 0,0301 19,3444 0,0580

6 48,5778 5,3892 8,4722 0,0036 21,6111 0,0455

ANEXO 20: Datos experimentales de ensayo ASTM G75 de la muestra SPS-

Fe5900DCP 1/1 en pulpa AI203

Tiempo (h) Pérdida M SD+ Ph SD+ T(°C) SD+
(mg)

0 0,0000 0,0000 8,1500 0,0058 18,1800 0,0153

2 45,1556 4,3399 8,0456 0,0096 19,1000 0,0884

4 18,2778 3,3354 8,2044 0,0073 19,2000 0,0966

6 12,2667 2,3818 8,2200 0,0215 21,8000 0,2131
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ANEXO 21: Cinética de pérdidas de masa acumulada del cermet SPS-Fes900DCP 1/

Model Alometrict
670 —— HP-SOGloFeg()gOO- PR quu:tion yimmﬁtca
70| = HP0ciPey00-ALOy S
a 3 £3,
S ——y =24,9691 210.49786 b 0,49786 + 0,08698
RS &) 097282
© 60 1 y =19,71544t0’25664 Adj.qut‘-aSr:u(are 0,94565
©
Model Allometric1
@© Equation =a
= Plot HP-50\q(_{G10}Fe_{30}900
E 501 : S
, 0,
> R-Square (CO 094827
o Adj. R-Square 0.89655
®© 40
©
S
E 30 7 o
[}
T 20+
S
© 104
()
o
0L— : :
2 3 4
Tiempo (h)
Model Alometric1
o701 HP-50¢10Fe30900- PR Equaton y=axo
E —o— HP-50¢10F 630900-Al203) Plot HP»:)\:(S;:S:;%F;_:ZNOD
X +3,
~ Yy =24,9691 21049786 2 0,49786 + 0,08698
R-Square (CO 097282
T 60 | ——y =19,7154402%% P
o Model Allometric1
(_U Equation y=a'xb
=
E 50 1 a 19,71544 + 2,35408
b 0,25664 + 0,06789
> R-Square (CO 0.92327
o Adj. R-Square 0,89655
& 40-
©
(2]

o

2 3 4

Tiempo (h)
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ANEXO 22: Datos experimentales de ensayo ASTM G75 de la muestra SPS-

50610Fes900DCP 1/9 en pulpa real.

Tiempo (h) Pérdida M SD+ Ph SD+ T(°C) SD+
(mg)
0 0,00000 0,00000 8,12667 0,01453 18,45000 0,27538
2 66,3111 4,43970 8,20111 0,00455 19,96667 0,03333
4 30,7667 2,65972 8,23667 0,00882 19,71111 0,02606
6 18,48889 3,81762 8,40111 0,03352 21,20000 0,21082

ANEXO 23: Datos experimentales de ensayo ASTM G75 de la muestra SPS-

50610Fes900DCP 19 en pulpa ALO3

Tiempo (h) Pérdida M SD+ Ph SD=+ T(°C) SD+
0 Ofl(;Z)gO)O 0,0000 0,0000 0,0088 18,2300 0,0351
2 52,7889 1,9388 8,3189 0,0054 18,5889 0,0309
4 26,7889 4,0655 8,1811 0,0095 19,6500 0,0687
6 32,3444 4,1083 8,3933 0,0053 21,9500 0,0408
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ANEXO 24: Datos del ensayo de desgaste G75 de muestras sinterizadas via HP

pulpa real vs ALO3
Tablal: Datos del ensayo de la muestra de HP en pulpa real.

T.S Rep Pulp Mas 2H PH Tem 4H PH Tem 6H PH Tem Are Den
licas a a p p p a sida

Inici (cm d

al 3) GR
(g/c
m3)
HP Ml Real 11,6 11,6 8,12 19,6 11,6 8,18 198 11,6 8,14 21,8 17,0 397
900 745 00 000 745 00 000 701 00 000 853 81
Ml Real 11,6 11,6 8,11 19,5 11,6 8,19 19,6 11,6 813 21,9 17,0 4,00

903 744 00 000 744 00 000 706 00 000 174 80
Ml Real 11,6 11,6 8,10 19,7 11,6 8,18 19,0 11,6 816 22,0 17,1 398
904 753 00 000 743 00 000 708 00 000 230 79
HP M2 Real 11,7 11,7 8,09 19,0 11,7 822 193 11,7 829 205 17,8 3,99
762 650 00 400 579 00 000 575 00 000 949 80
M2 Real 11,7 11,7 8,07 19,1 11,7 821 19,1 11,7 828 204 17,6 4,02
762 651 00 000 577 00 000 574 00 000 982 29
M2 Real 11,7 11,7 8,00 188 11,7 823 19,1 11,7 830 204 179 3,94
758 650 00 000 579 00 000 577 00 000 141 33
HP M3 Real 842 838 3811 193 837 820 195 836 822 21,1 17,0 397
18 72 00 200 70 00 500 07 00 500 853 81
M3 Real 842 838 8,11 19,1 837 821 194 836 823 21,2 17,0 4,00
20 83 00 000 73 00 000 00 00 000 174 80
M3 Real 842 838 810 19,5 837 821 19,7 835 821 21,3 17,1 398
18 83 00 000 72 00 000 97 00 000 230 79
Promedios 10,6 10,6 8,09 192 10,6 820 193 10,5 821 21,1 1,73 3,99
294 092 00 956 031 33 944 961 78 833 29 02
Tabla 2: Datos del ensayo de la muestra de HP en pulpa Al,O3

T.S Rep Pulp Mas 2H PH Tem 4H PH Tem 6H PH Tem Are Den
licas a a p p p a sida

Inici (cm d

al 3) GR
(g/c
m3)
HP Ml AL2 12,1 12,1 820 199 12,1 8,18 19,8 12,1 8,52 219 17,6 395
O3 910 783 00 000 782 00 000 773 00 000 256 Ol
Ml AL2 12,1 12,1 8,18 20,0 12,1 8,19 19,6 12,1 854 220 17,5 395

O3 900 799 00 000 784 00 000 775 00 000 676 61
Ml  AL2 12,1 12,1 822 19,8 12,1 8,17 199 12,1 850 21,8 17,3 3,94

O3 908 795 00 000 788 00 000 771 00 000 922 89
HP M2 AL2 12,7 12,7 820 199 12,7 820 193 12,7 826 22,0 189 4,01
O3 648 535 00 000 470 00 000 465 00 000 660 09
M2  AL2 12,7 12,7 8,19 200 12,7 820 19,1 12,7 828 21,9 188 4,04

O3 648 553 00 000 472 00 000 457 00 000 335 16
M2  AL2 12,7 12,7 822 200 12,7 822 19,1 12,7 827 222 18,6 4,09

03 649 536 00 000 465 00 000 465 00 000 292 33
HP M3 AL2 8,69 8,67 820 199 8,67 820 19,5 8,67 839 219 189 4,01
03 49 78 00 000 47 00 500 32 00 500 660 09
M3 AL2 8,69 8,67 821 20,1 8,67 820 194 8,67 840 220 188 4,04

03 48 87 00 000 41 00 000 40 00 000 335 16
M3 AL2 8,69 8,67 819 20,1 8,67 821 19,7 8,67 838 21,8 18,6 4,09

03 50 78 00 000 37 00 000 35 00 000 292 33
Promedios 1,2 11,2 820 199 11,1 819 194 11,1 839 219 1,83 4,01
168 038 11 667 998 67 944 990 33 500 83 63
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ANEXO 25:Datos del ensayo de desgaste G75 muestras sinterizadas via SPS en

pulpa real vs ALO;3
Tabla 3: Datos del ensayo de la muestra de SPS-M4 en pulpa real.

TS Rep Pulp Mas 2H PH Tem 4H PH Tem 6H PH Tem Are Den
licas a a p p p a sida
Inici (cm d
al 3) GR
(g/c
m3)
SPS Ml Real 833 822 8§13 196 8,17 8,70 194 8,14 848 21,8 162 3,55
-M4 57 69 00 000 72 00 000 48 00 000 942 75
M1 Real 833 822 812 19,5 8,17 871 19,6 8,14 847 21,7 159 3,61
57 68 00 000 71 00 000 48 00 000 494 18
M1 Real 833 822 8,11 19,7 8,17 871 19,6 38,14 846 21,6 156 3,75
56 68 00 000 59 00 000 48 00 000 961 84
SPS M2 Real 733 730 809 190 728 850 192 726 847 214 13,7 3,62
-M4 21 69 00 400 43 00 000 37 00 000 432 93
M2 Real 733 7,30 8,07 19,1 728 851 19,1 726 849 21,6 138 3,62
07 75 00 000 37 00 000 37 00 000 155 19
M2 Real 733 7,30 8,08 188 728 849 193 726 848 21,5 138 3,60
18 68 00 000 40 00 000 43 00 000 610 32
SPS M3 Real 626 6,13 8,11 193 6,04 8,60 193 595 848 21,6 162 3,55
-M4 20 22 00 200 68 00 000 30 00 000 942 75
M3 Real 6226 6,13 8,12 19,1 6,04 858 192 595 846 21,8 159 3,61
21 15 00 000 72 00 000 30 00 000 494 18
M3 Real 626 6,13 8,10 19,5 6,04 8,62 194 595 846 21,5 156 3,75
20 18 00 000 64 00 000 33 00 000 961 84
Promedios 730 7,22 8,10 192 7,16 8,60 193 7,12 847 21,6 1,52 3,63
97 19 33956 92 22 444 06 22 111 55 44
Tabla 4: Datos del ensayo de la muestra de SPS-M4 en pulpa de Al,Os.
TS Rep Pulp Mas 2H PH Tem 4H PH Tem 6H PH Tem Are Den
licas a a p p p a sida
Inici (cm d
al 3) GR
(g/c
m3)
SPS Ml AL2 796 793 801 181 793 3§18 198 793 815 21,8 13,1 3,86
-M4 03 94 27 00 000 13 00 000 07 00 000 957 65
Ml AL2 796 793 802 183 793 819 196 793 813 21,9 134 3,78
03 94 29 00 000 17 00 000 06 00 000 948 32
Ml AL2 796 793 802 180 793 817 199 793 816 220 136 3,74
03 92 28 00 000 27 00 000 07 00 000 206 33
SPS M2 AL2 790 7088 809 186 788 822 193 788 829 205 139 381
-M4 03 40 90 00 000 50 00 000 42 00 000 373 12
M2 AL2 790 788 8,07 18,7 7,88 821 19,1 7,88 828 204 139 3,80
03 31 89 00 000 50 00 000 41 00 000 704 95
M2 AL2 790 788 808 18,7 7,88 824 19,1 7088 831 204 14,1 3,73
03 39 92 00 000 48 00 000 43 00 000 430 57
SPS M3 AL2 6,60 6,51 805 183 646 820 19,5 643 822 21,1 13,1 3,86
-M4 03 04 62 00 500 61 00 500 10 00 500 957 65
M3 AL2 6,60 6,51 803 18,6 646 821 194 643 823 21,2 134 3,78
03 03 61 00 000 69 00 000 17 00 000 948 32
M3 AL2 6,60 6,51 804 182 646 822 19,7 643 821 21,3 136 3,74
03 07 62 00 000 60 00 000 18 00 000 206 33
Promedios 749 744 8,04 183 742 820 194 741 822 21,1 1,36 3,79
12 60 56 944 77 44 944 55 00 833 30 36

Tabla 5: Datos del ensayo de la muestra de SPS-M8 en pulpa real
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TS Rep Pulp Mas 2H PH Tem 4H PH Tem 6H PH Tem Are Den
licas a a p p p a sida

Inici (cm d

al 3) GR
(g/c
m3)
SPS M1 Real 7,70 7,65 820 19,9 7,63 822 19,6 7,62 829 205 16,1 3,54
-M8 62 73 00 000 11 00 000 81 00 000 088 89
M1 Real 7,70 7,65 8,18 200 7,63 821 19,7 7,62 827 203 16,1 3,49

56 66 00 000 06 00 000 76 00 000 750 26
M1 Real 7,70 7,65 822 198 7,63 820 198 7,62 828 20,6 162 346

58 63 00 000 03 00 000 73 00 000 302 81
SPS M2 Real 722 7,17 820 19,9 7,16 826 19,8 7,15 852 21,9 151 3,73
-M8 69 77 00 000 28 00 000 98 00 000 502 84
M2 Real 7,22 7,17 8,19 200 7,16 828 19,7 7,16 8,50 21,8 152 3,68

71 81 00 000 30 00 000 00 00 000 681 08
M2 Real 7,22 7,17 822 200 7,16 824 19,7 7,16 8,51 22,0 152 3,62

70 78 00 000 34 00 000 04 00 000 433 75
SPS M3 Real 5,78 566 820 19,9 561 824 19,7 556 841 21,2 16,1 3,54
-M8 57 54 00 000 34 00 000 13 00 000 088 89
M3 Real 5,75 5,66 821 20,1 561 822 198 556 843 21,1 16,1 3,49

60 46 00 000 28 00 000 10 00 000 750 26
M3 Real 5,75 5,66 8,19 20,1 561 826 19,6 556 840 214 162 346

50 47 00 000 42 00 000 97 00 000 302 81
Promedios 6,89 683 820 19,9 6,38 823 19,7 6,78 840 21,2 1,58 3,56

95 32 11 667 83 67 111 39 11 000 54 29

Tabla 2: Datos del ensayo de la muestra de SPS-M8 en pulpa de Al,Os.

TS Rep Pulp Mas 2H PH Tem 4H PH Tem 6H PH Tem Are Den
licas a a p p p a sida

Inici (cm d

al 3) GR
(g/c
m3)
SPS M1 AL2 796 7,92 831 18,7 792 8,15 19,8 792 852 21,9 152 3,78
-M8 03 60 80 00 000 32 00 000 22 00 000 707 83
M1 AL2 796 792 830 186 7,92 817 20,0 7,92 8,54 220 158 3,62

03 60 76 00 000 37 00 000 10 00 000 248 41
M1 AL2 796 792 833 185 792 813 196 7,92 8,50 21,8 158 3,64

03 63 75 00 000 35 00 000 15 00 000 760 40
SPS M2 AL2 7,07 7,02 833 187 7,01 822 19,5 698 826 220 159 3,55
-M8 03 80 95 00 000 12 00 000 25 00 000 129 27
M2 AL2 7,07 7,02 835 186 7,01 820 19,3 6,98 828 21,9 16,0 3,46

03 74 93 00 000 17 00 000 19 00 000 240 14
M2 AL2 7,07 7,02 832 185 7,01 820 19,7 6,98 827 222 155 3,68

03 78 01 00 000 13 00 000 26 00 000 333 35
SPS M3 AL2 480 4,73 832 18,7 4,67 8,19 19,6 461 839 219 152 3,78
-M8 03 72 86 00 000 76 00 500 17 00 500 707 83
M3 AL2 480 4,73 830 18,5 4,67 817 19,5 4,61 840 220 158 3,62

03 72 87 00 000 75 00 000 10 00 000 248 41
M3 AL2 480 4,73 831 18,5 4,67 820 198 4,61 8,38 21,8 158 3,64

03 73 88 00 000 73 00 000 15 00 000 760 40
Promedios 6,61 6,56 831 185 6,53 8,18 19,6 6,50 839 21,9 1,57 3,64

70 42 89 889 74 11 500 51 33 500 13 56
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ANEXO 26: Resultados del Slurry Pot Test

Técnica Error Materi Disco  Masa Error
Replic de Diametro E rror Altura(m Error Masa Error Volumen Eryror Densida Densidad ]?uram al RP emplea qespu Masa’
Muestra s Didmetro Altura(m o Masa Volumen d GR on del . dopara ¢ésdel después
as sinterizac (mm) m) inicial (g) o (cm3) GR Abrasi M
- (mm) m) inicial (g) (cm3) (g/cm3) ensayo el ensay del
16n (g/cm3) VO
ensayo 0 ensayo
2,74772996 8,68950 22,91
25,47 11,72 23,8764 4 017 03
0,003333 0,003333 3,33333E  2,74665115  0,001771  8,69287  0,005584 22,90  0,00023
HP1 ! 25,46 333 11,72 333 23,8763 -05 3 051 677 997 98 333
2,75242092 8,67469 22,91
Host 25,47 11,73 23,8764 3 063 06
Press 25.56 1175 22.9087 2,771757390 8,22635259 600 & 211,793
de
0,003333 0,018559 0,027683 0,008872  8,33983  0,022249 21,93  0,02768
HP2 2 25,55 333 11,7 215 22,9092 71 2,7469611 053 415 233 1;123)2 7 371
25,55 11,76 22,992 2,77520730 8,28478 mesh 22,01
1 651 6h 400y 600 TAA45 5
19,57 12,54 13,8404 2’416699515 5’73276128 600 g 60 1%’982
de
SPS- 0,008819 0,003333 6,66667E 0,002223  5,74431  0,005304 13,82 0,00038
M4-1 1 19,54 171 12,53 333 13,8406 05 2,40944259 545 616 494 diili?a 9 442
19,56 12,53 13.8404 2,41190875 5,73835 da 13,82
SPS 4 97 78
19.76 13.05 13.9915 2,643;)0414 5,26963278 13198
SPS- 0,008819 0,003333 5,7735E-  2,64032904  0,000897  5,29922  0,001817 13,97 0,00176
M42 2 19,74 171 13,05 333 13,9917 05 4 307 588 924 78 163
2,64303747 5,29375 13,98
19,73 13,06 13,9916 ) 771 39
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ANEXO 27: Productividad Cientifica
Provectos de investigacion vinculados a la tesis doctoral

1. Investigador principal, Desarrollo de Materiales CERMET Fe-SiC altamente densificados sinterizados por plasma de chispa (SPS) para extension de la vida util de
componentes sometidos a ambientes extremos de desgaste abrasivo. Proyecto ANID Tesis Doctoral en Sector Productivo N.° 88240023 (2024-2026).
2. Asistente de investigacion, Desarrollo de revestimiento metal ceramico Fe-SiC para aplicaciones de alta abrasividad. Proyecto FONDEF ID22110130 (2022-2024).

Publicaciones cientificas vinculadas directamente a la tesis doctoral

1. Oropesa, Y.; Sauceda, S.; Lascano, S.; Maril, M.; Chavez-Vasconez, R.; Fuentes, N.; Contreras, J.; Araya, N. Microstructural Features and Mechanical Response of
Fe—SiC Cermets Processed by SPS: Influence of Current Mode, Particle Size Distribution and Sintering Time. Ceramics International, 2026. DOI:
10.1016/j.ceramint.2026.01.244.
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Solicitud de patente vinculada a la tesis doctoral

1. Araya Rivera, N. I.; Sanhueza Araya, J. P.; Oropesa Marquez, Y.; Maril Millan, M. S.; Contreras Cer6n, J. B.; Fuentes Valencia, N. B.; Sauceda Martinez, S. Un
proceso de elaboracion de un material metalico/ceramico. Solicitud de Patente de Invencion N.° 202503133, Instituto Nacional de Propiedad Industrial (INAPI), Chile.
Solicitante: Universidad de Concepcion. Estado: En tramite, 2025.

Congresos v presentaciones vinculadas al doctorado
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sintering. 8th World Tribology Congress (WTC), Rio de Janeiro, Brasil, 2026.
2. Oropesa, Y.; Sauceda, S.; Contreras, J.; Machado, I.; Lascano, S.; Araya, N. Processing-Driven Tribological Performance of Fe—SiC Cermets: Comparison Between

Hot Pressing and Spark Plasma Sintering. International Materials Research Congress (IMRC), Canctn, México, 2026.
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