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RESUMEN

Anna di Prinzio de Camino

“Influencia del micro-blasting con particulas de o-Al,O; sobre la
microestructura y esfuerzos residuales y dureza de un carburo cementado
recubierto con k- AlL,O3/Ti(CN)/TiN, por CVD”.

Tutor Académico: Dra. Mariana H. Staia, Caracas, U.C.V. Facultad de
Ingenieria, Escuela de Ingenieria Metalurgica y Ciencia de los Materiales.
Afo 2010, 116 péaginas

Palabras claves: Recubrimientos de x-Al,O3; Micro-granallado, Esfuerzos
residuales, Difracciobn de Rayos X con energia sincrotronica, Carburos

Cementados.

Las excelentes propiedades mecéanicas que presentan los carburos cementados
como resultado de una combinacion Unica de altos valores de dureza,
resistencia y niveles moderados de tenacidad a la fractura convirtieron a estos
carburos en los materiales tradicionales de la industria de la herramienta de
corte. Sin embargo, el incremento en las exigencias de los niveles de las operaciones
de corte ha conllevado a mejorar el desempefio de las herramientas mediante la
aplicacion de recubrimientos ceramicos delgados, por las técnicas CVD o PVD. Los
recubrimientos mas comunes son carburos y nitruros (TiC, TiN), carbonitruros (TiCN)
y oOxidos como Al,O;. Debido a la alta estabilidad quimica, alta dureza y
caracteristicas térmicas, la Al,O; se considera el recubrimiento ideal para aplicaciones
de altas velocidades de corte. A pesar de que la técnica CVD sigue siendo hoy en dia

la que permite producir econémicamente recubrimientos de Al,O; de alta calidad; se



generan esfuerzos de tension debido a diferencias de coeficientes de expansion térmica
entre el recubrimiento y el sustrato. Los esfuerzos residuales en peliculas delgadas
representan un parametro fisico importante que influyen decisivamente sobre la
integridad estructural y el desempefio de los diversos tipos de dispositivos. Con la
finalidad de inducir esfuerzos residuales de compresién, el objetivo del presente
trabajo fue el de aplicar un tratamiento de micro-granallado sobre un recubrimiento de
multicapas, depositado por CVD, Yy evaluar los esfuerzos residuales desarrollados por
el tratamiento de micro-granallado sobre el recubrimiento y superficiales de la «-
Al,Os3, para luego relacionarlos con las caracteristicas y microestructurales de la
herramienta, y asi determinar la posibilidad de inducir esfuerzos de compresién
residual sobre la capa x-Al,O; mediante este tratamiento. EI micro-granallado se
realizd con una suspension acuosa de particulas de alimina tipo corindén, pasante
malla 320, a presiones entre 0,05 a 0,3 MPA, sobre un recubrimiento de
TiN/Ti(C,N)/x-Al,O3, depositado por CVD empleando carburo cementado como
sustrato.  La caracterizaciéon microestructural se realizd mediante ensayos de
microscopia electrénica de barrido y transmision. Las mediciones de rugosidad se
determinaron mediante la técnica de interferometria Gptica, mientras que el anélisis de
fase y esfuerzos residuales se determinaron usando la técnica de difraccion de rayos X
(XRD) y el método de analisis sen®y.  Los resultados mostraron que el tratamiento de
micro-granallado reduce la rugosidad superficial y afecta el espesor del revestimiento.
Las investigaciones con MET no mostraron cambios en la microestructura de la capa
mas externa, la capa x-Al,Os;, mientras que el estudio por difraccién de Rayos X
utilizando radiacion sincrotronica indic6 que la capa mas externa no es afectada por el

tratamiento de micro-granallado, bajo las condiciones investigadas.
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CAPITULO 1
INTRODUCCION

Los carburos cementados, también conocidos como “metales duros” son una clase de
materiales compuestos constituidos por particulas ceramicas inmersas en una matriz
metdlica. Las particulas ceramicas le dan al compuesto su rigidez y dureza mientras
que la matriz metélica o ligante, le aporta tenacidad. De una manera u otra, estan
presente en casi todas las industrias, como insertos para operaciones de corte o punta
de taladros, como aplicaciones en el conformado de aleaciones metalicas (en matrices
de embuticion, rodillos de laminacién en frio y en caliente, matrices de conformado en
frio, punzones de extrusion, martillos y mandriles de estampacion de matrices, etc.),
como herramientas de extraccion de minerales, carbdn o rocas, herramientas de
perforacion para la extraccion de petréleo y gas, cuchillas para la industria de papel,
etc. El gran éxito de estos materiales se debe a una combinacion Unica de propiedades,

especialmente su alta dureza y resistencia al desgaste, a precio razonable [1].

En el &mbito industrial una gran parte de los carburos cementados estan constituidos
por carburo de wolframio o tungsteno (WC) y cobalto, donde el contenido de éste
Gltimo puede variar entre 3 y 25 % en peso. No obstante, la parte cerdmica también
puede contener carburos de metales de transicién como TiC, TaC, NbC, Cr,C o0 Mo,C,
y la parte metalica o ligante incluir algunas veces niquel, molibdeno, cromo, hierro [1-
3]

Historicamente, el primer carburo sinterizado fue obtenido por Schréter a inicios de
1920 en Alemania, al descubrir que sinterizando una mezcla de polvos de carburo de
tungsteno y cobalto, por encima de la temperatura de fusion de la fase ligante (el
cobalto), se lograba obtener un material con una mayor tenacidad, empleando menores
temperaturas de produccion. Después de algunos desarrollos, el WC-Co se convirtio,

por excelencia, en la herramienta de corte de materiales tradicionales, para una gran



variedad de aplicaciones donde las exigencias de la dureza y tenacidad son altas,

incluso por ejemplo en la mineria, torneado, fresado y corte.

Los carburos cementados de WC-Co, siguen dominando el mercado de herramientas
[2]. Al mismo tiempo, la industria de corte se caracteriza por un rapido desarrollo
tecnolégico como resultado de diversos factores como son, la globalizacion, la
creciente competencia del mercado, las méas potentes y estables maquinas que permiten
mayores velocidades de corte, el uso de materiales mas dificiles de mecanizar y la
creciente conciencia del cuidado ambientales. Por otra parte, las nuevas leyes o
reglamentos ambientales, incrementan los costos por uso de lubricantes de

refrigeracion, lo que promueve el mecanizado en seco.

Estas exigencias de los niveles de las operaciones de corte han conllevado a mejorar el
desempefio de los carburos cementados mediante la aplicacién de recubrimientos
ceramicos delgados resistentes al desgaste. Cada dia se trata de extender la vida Util y
las prestaciones de los sistemas mecanicos que se encuentran al servicio del hombre,

aumentar su eficiencia y mejorar su rendimiento.

Gracias a la flexibilidad que brindan, en cuanto a composicion y estructura del
recubrimiento, las técnicas de PVD (Physical Vapour Deposition) y CVD (Chemical
Vapour Deposition) son los procesos de deposicion mas utilizados. Los principales
revestimientos depositados sobre carburos cementados por estos procesos son carburos
y nitruros de titanio (TiC, TiN), carbonitruros de titanio (TiCN) y 6xidos como Al,Os
[3,4]. Para mejorar la resistencia a la oxidacion y el desgaste, asi como el lograr un
bajo coeficiente de friccion, resultaron ventajosos el empleo de recubrimientos en
multicapas, constituidos por una combinacién de Al,Os, Ti (C, N) o Zr (C, N) [4].
Estas técnicas de revestimiento aumentaron los costes de produccion de los insertos
indexables, pero se logran extender la vida Gtil de las herramientas de corte de 5 a 10

veces [2,4].

Debido a su alta estabilidad quimica y favorables propiedades térmicas la Al,O; es el

material de revestimiento ideal para corte de metal de alta velocidad. Para resolver



problemas iniciales presentados con el recubrimientos de Al,O; en cuanto a
crecimiento del grano y adherencia al sustrato de metal duro, se emplearon carburos o
nitruros como capa intermedia, pues a altas temperaturas (T > 1000 ° C) éstos son
quimicamente muy activos. Ademds, merece destacar que la CVD sigue siendo la
Unica técnica, que econémicamente puede producir recubrimientos de alta calidad de
Al,O3 [5-8]. Sin embargo, los recubrimientos de Al,O; por CVD sufren formacion de
grietas térmicas durante el enfriamiento después de la deposicion, como resultado se
generan esfuerzo de tension, debido a diferencias de coeficientes de expansion térmica

entre el recubrimiento y el sustrato [5,6].

Los esfuerzos residuales en peliculas delgadas representan un pardmetro fisico
importante que influyen decisivamente sobre la integridad estructural y el desempefio
de los diversos tipos de dispositivos. El estado de esfuerzos dentro del recubrimiento
puede inducir fenémenos criticos en el sustrato-recubierto, incluyendo el riesgo de
fallas adhesivas, el riesgo a agrietamiento a través o dentro del recubrimiento,
desmejora de la resistencia al desgaste abrasivo, riesgo de fallas por fatiga, tendencia a

corrosion bajo tension, disminucion de la dureza, etc. [7].

El “micro blasting” 0 micro-granallado es una técnica de tratamiento de limpieza
superficial obtenido por impacto de particulas sobre la superficie a tratar y con el cual
se puede lograr un excelente grado de limpieza y simultdneamente una correcta
terminacion superficial [8]. Generalmente, este procedimiento se aplica a la superficie
de los recubrimientos para limpiarlos, suavizar y reducir los bordes afilados del corte.
Ademas, todavia existe la posibilidad de lograr un atractivo efecto secundario, a saber,

la introduccion de esfuerzos residuales de compresion [9].

En trabajos recientes [10] se ha observado que el tratamiento de micro-granallado
sobre recubrimientos depositados por PVD sobre carburos cementados mejora los
esfuerzos residuales y por ende la resistencia a la fatiga y la vida de la herramienta
recubierta. Holzschuh [7] presentdé un método para introducir esfuerzos de
compresion, aplicando el tratamiento de micro-granallado, en multicapas obtenidas

por CVD, por remocion de la capa mas externa de TiN de un recubrimiento Ti



(C,N)/ALLO,/TiN; sin embargo, no se menciona las condiciones empleadas en el
tratamiento superficial. Sin embargo, a pesar de las distintas publicaciones, no se
presenta un estudio sistematica de como influye la presion del micro-blasting sobre
recubrimiento producidos por CVD.

La finalidad del presente trabajo es aplicar el tratamiento de micro-granallado sobre un
recubrimiento de multicapas de TiN/Ti(C,N)/x-Al,O; (depositado por CVD), a
diferentes presiones de granallado (de 0,05 a 0,3MPa) y evaluar los esfuerzos
residuales desarrollados por el tratamiento de micro-granallado sobre el recubrimiento
de k-Al,03, usando la técnica de difraccion de rayos X (XRD) y el método de analisis
sen2y, para luego relacionarlos con las caracteristicas mecéanicas (dureza) y
microestructurales de la herramienta, y asi determinar la posibilidad de inducir

esfuerzos de compresion residual sobre la capa x-Al,O; mediante este tratamiento.



CAPITULO 2
MARCO TEORICO

2.1 SUSTRATO

2.1.1 Carburos cementados

Estos materiales también conocidos como “metales duros” son parte importante en la
tecnologia moderna. De una manera u otra, estan presente en casi todas las industrias,
como insertos para operaciones de corte o punta de taladros, como aplicaciones en el
conformado de aleaciones metalicas (en matrices de embuticion, rodillos de laminacion
en frio y en caliente, matrices de conformado en frio, punzones de extrusion, martillos
y mandriles de estampacion de matrices, etc.), como herramientas de extraccion de
minerales, carbon o rocas, herramientas de perforacion para la extraccion de petroleo y
gas, cuchillas para la industria de papel, etc. EIl gran éxito de estos materiales se debe
a una combinacion Unica de propiedades, especialmente su alta dureza y resistencia al
desgaste, a precio razonable. Exito fuertemente relacionado con el método de

manufactura de los carburos cementados [1].

Los carburos cementados son materiales compuestos constituidos por particulas
ceramicas inmersas en una matriz metalica. Las particulas cerdmicas le dan al
compuesto su rigidez y dureza mientras que la matriz metélica o ligante, le aporta
tenacidad. En el ambito industrial una gran parte de los carburos cementados estan
constituidos por carburo de wolframio o tungsteno (WC) y cobalto, donde el contenido
de éste dltimo puede variar entre 3 y 25 % en peso. No obstante, la parte cerdmica
también puede contener carburos de metales de transicién como TiC, TaC, NbC, Cr,C
0 Mo,C, vy la parte metalica o ligante incluir algunas veces niquel, molibdeno, cromo,
hierro [1-3].



2.1.1.1. Historia

La historia de los carburos cementados comienza a principios del siglo XX, cuando se
descubre que la capacidad de mecanizado de los aceros rapidos (HSS) se debe a la
presencia de particulas de carburo de metales de transicion (en especial el WC). A
partir de ese momento se empieza a producir herramientas de carburo de tungsteno,
aungue con poca aplicacion industrial, debido a las altas temperaturas de fusién
requerida para su produccion (alrededor de 3050 K para el WC).

El avance decisivo lo logra Kart Schroter, a inicios de los afios 1920, al descubrir que
sinterizando una mezcla de polvos de carburo de tungsteno y cobalto, por encima de la
temperatura de fusién de la fase ligante (el cobalto), se lograba obtener un material
con una mayor tenacidad, empleando menores temperaturas de produccion
(aproximadamente de 1773 K). En 1927 la firma Fried Krupp A.G. (Alemania)
comercializa el primer metal duro WC-Co, con el nombre de “Widia” (Wle DIAmant
= duro como el diamante). Las “Widia” se emplearon inicialmente como matrices para
trefilado y materiales resistentes al desgaste, pero en aplicaciones de corte de metal, los
aceros rapidos seguian dando mejores resultados. Las adiciones de carburos cubicos
(TiC, TaC, NbC) en las aleaciones WC-Co, hizo posible el mecanizado a alta
velocidad del acero [3].

Pocos afios después, en la década de 1930, se desarrollan las primeras aleaciones a
base de carburo de titanio y niquel (TiC-Ni), conocidas como “cermets”. Aunque el
carburo de titanio es un cerdmico duro, la gran fragilidad de estos materiales no
condujo al desarrollo esperado. En la década de 1970 se comprueba que adiciones de
TiN a las aleaciones de TiC-Ni mejoraba la tenacidad, impulsando asi el fuerte
desarrollo de las mismas. Estos cerments fueron, fabricados por primera vez a escala
industrial por los japoneses, llegando a representar un tercio de las ventas de
herramientas de su mercado. La adicion de otros materiales dio lugar a nuevas clases

de cermets [1-4].



Estrictamente hablando el término «carburos cementados» no incluye los cermets.
Los «cerments» contienen nitruros y carbonitruros en lugar de carburos. Una
posibilidad es emplear el término “metal duro” para incluir ambos tipos de material.
Sin embargo, ambos materiales son desarrollados y producidos por la industria de
carburo cementado [5].

Gran parte de los ultimos progresos han tenido lugar en Austria, EE.UU., Suecia y,
mas recientemente, en Japon. Desde entonces, se han desarrollado y comercializado
"herramientas de corte de metales duros", con diferentes composiciones y métodos de

fabricacion para una amplia gama de aplicaciones [1-4].

2.1.1.2. Elaboracion

La elaboracion de los metales duros es un proceso que consta de diversas etapas. La
materia prima empleada esta constituida por polvos puros o pre-aleados de los carburos
de metal, fase metdlica o ligante y algunas veces, carbono. Estos polvos son
mezclados junto con un aglomerante polimérico (a fin de obtener un cuerpo mas
estable después del prensado) en cantidades apropiadas. Posteriormente, con el objeto
de facilitar la homogenizacion se realiza una molienda en alcohol, en un molino de
bolas hasta alcanzar un tamafio de particula de 1 a 3 um, con una carga moledora
constituida por bolas de WC-Co. La pulpa asi obtenida se granula mediante la técnica
de secado por aspersion y se prensa a la forma deseada (denominada cuerpo en verde),
teniendo en cuenta que el material durante la sinterizacion se reducen en
aproximadamente un 20%. Finalmente, el cuerpo en verde se coloca en los hornos y se

sinteriza hasta alcanzar una total densificacion [3-5].

La sinterizacion puede describirse como la densificacion del compacto de la mezcla de
polvos, activada térmicamente. En la figura 2.1 se muestra una curva tipica que
representa los ciclos de sinterizacion de los carburos cementados. Al inicio de la

sinterizacion (hasta = 300°C) el calentamiento es lento y por lo general en atmdsfera



de hidrégeno. Durante esta etapa se elimina el aglutinante polimérico, se desgasifica
los gases adsorbidos y los gases producto de las reducciones. El horno se evacua
posteriormente y se mantiene en vacio. La temperatura se aumenta hasta ~1200°C
para permitir la reduccion de los 6xidos mientras permanece aun la porosidad abierta.
En esta etapa, por debajo de la temperatura eutéctica, también ocurre sinterizacion en
estado solido, se disuelve algo de las fases dura en el ligante sélido (ahora
nanocristallino, debido a la fuerte deformacion durante la molienda), y puede iniciarse
la formacion de una nueva fase y el transporte de material a través de la superficie lo

gue conlleva a una disminucion de la porosidad [5].

La densificacion es el resultado del transporte de masa. Durante la sinterizacién en
estado soélido, el trasporte de masa es debido principalmente a la difusion y flujo
pléstico de materiales. Una caracteristica importante de los sistemas WC-Co es que la

alta densidad se obtiene en las primeras etapas de sinterizacion. Upadhyaya [6] indica
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Fig. 2.1.: Curva tipica del ciclo temperatura-tiempo para la sinterizacion de los
carburos cementados [3,5]



que se produce un encogimiento considerable antes de que se forme el liquido
eutéctico. Este efecto se evidencia en la fig. 2.2 [6], donde se muestra la variacion del
encogimiento versus la temperatura a lo largo del diagrama binario WC-Co. A
medida que la solubilidad del sélido en el liquido incrementa, los procesos de

rearreglo contribuyen a la densificacion inicial.
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Fig. 2.2: (a) Diagrama pseudo binario de WC-Co, (b) Encogimiento durante
la sinterizacion vs. la temperatura para WC-6Co [6]

A pesar de que la sinterizacion en estado sélido no es despreciable, la mayor
densificacién de los metales duros ocurre durante la sinterizacién en fase liquida,
es decir, a temperaturas superior a la temperatura eutéctica de la aleacion WC-
Co. Este paso se realiza entre 1400-1500 ° C por unas horas. Durante la etapa
inicial, en cuanto se forma la fase liquida, ésta moja las particulas sélidas y se
observa una rapida densificacion al reacomodarse las particulas solidas debido a
la fuerza capilar ejercida sobre ellas. Simultaneamente, ocurre la eliminacion de
los poros, ya que el sistema trata de minimizar su energia superficial; principal

motor de la densificacion en todas las etapas de la sinterizacion en fase liquida.



En la etapa intermedia, la densificacion esté4 asociada

o con laacomodacion de forma de las particulas, causado por el alisamiento de
contacto, producido por la mayor solubilidad de la fase cerdmica en los puntos
de mayor radio de curvatura de la pelicula liquida, situada entre las particulas

en contacto,

o por la disolucion de los pequefias particulas con reprecipitacion en las grandes
y coalescencia, que implica migracién de limites de grano y solucién-

reprecipitacién cooperativo.

o Ladisolucién de pequefios granos y reprecipitacién en granos grandes. En este
caso, los granos grandes crecen y sufren acomodacion de forma a expensa de
sus vecinos mas pequefios, lo que acarrea finalmente la disponibilidad de la

fase liquida para llenar los poros.

Por lo tanto, en esta etapa ocurre, de manera simultanea, el crecimiento del grano, la
acomodacion de forma y la densificacion. El llenado de los poros es la accion final
asociada con la etapa intermedia. Adicionalmente, los granos forman un esqueleto

rigido, que retardan futuras densificaciones [3-6].

Durante la ultima etapa de la sinterizacion suceden los cambios microestructurales de
importancia préctica. De ellos, los mas notables son el tamafio y distribucion de grano,
la forma del grano y la distribucion de la fase ligante. La distribucion del tamafio de
grano es uno de temas de preocupacion durante la fase final. A pesar que ésta esta
determinada principalmente por las condiciones de la molienda y el tamafio inicial de
los polvos de carburo, puede presentarse una amplia distribucién de tamafios debido a
crecimientos discontinuos de los granos; pues carburos gruesos pueden actuar como
semillas para el rapida crecimiento de grano dentro de una pequefia fraccion de
particulas o crecimiento del grano exagerado. Como resultado de ello, el tamafio del

grano de WC en los metales duros aumenta. Se ha observado que impurezas y granos



no estequiométricos son también causantes de un rapido crecimiento localizado de

grano.

Los cambios microestructurales observados en la etapa final influyen sobre las
propiedades ingenieriles del carburo cementado, como son la resistencia al desgaste,
resistencia a la fractura, ductilidad y propiedades magnéticas [3,6].

Por lo general, el enfriamiento desde la temperatura de sinterizacion es bastante lento,
pero puede acelerarse trabajando el horno bajo atmdsfera de argén o nitrogeno. Este
método tradicional, funciona bien para sistemas como WC-Co en donde la
mojabilidad es excelente. Sin embargo para los grados donde la densificacion es dificil

de alcanzar se utiliza el prensado isostatico en caliente (HIP) [2,6].

2.1.1.3. Estructura y microstructura

Los carburos cementados pueden presentar diferentes fases como puede observarse en
lafig. 2.3:

e La fase ceramica o (compuesto de granos monofasicos de carburo de

wolframio o tungsteno).

e La fase metalica B (Co, Ni, Fe, etc.) procedentes de la disolucion de los granos

de carburos y de carbonitruros.

e La fase y (o fase cubica) constituida por carburos o carbonitruros diferentes al
WC.

e Otras fases (n, x, & y k) (correspondientes a compuestos considerados

Nnocivos).



Las fases a y y forman el esqueleto de los carburos y carbonitruros del material o

esqueleto cerdmico, mientras que la fase B constituye el esqueleto metalico. Estos dos

esqueletos son continuos y superpuestos uno sobre otro (Fig. 2.4). Dependiendo del

tipo o de metal duro, puede estar presente una u otra de las fases a y v.

Carburo cementado tipico

Carburo cementado con fases clbicas
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Fig. 2.1: Representacion esquemética de la microestructura de los

carburos cementados y de los cerments. (a) Tipica estructura del
carburo cementado (b) Carburo cementado con carburos fcc
(TiC, NbC, TaC), (c) “cermet” que contienen carbonitruros fcc

con una estructura tipo “nucleo-borde” [7].
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Fig. 2.4. Representacion esquemética de los esqueletos de la fase ceramica y de
la fase metalica [4]

2.1.1.3.1 Fase « (ceramica)

El carburo de tungsteno, WC, constituye la fase mayoritaria de los carburos
cementados. La estructura cristalina de WC es una hexagonal simple con un atomo de
tungsteno y uno de carbono por celda unitaria y una relacion a/c cercana a la unidad.
Sin embargo, la forma de equilibrio de los cristales (fig. 2.5), determinado Unicamente
para altos contenidos de ligante y suficiente actividad de carbono, es el prisma
triangular [9]. De hecho, se ha observado [1] crecimiento preferencial de tres de los
seis planos prisméticos de WC {10 10}; caracteristica atribuida a la diferencia en el
espaciamiento de los planos de tungsteno y carbono en esas direcciones (Fig. 2.5).
Estudios recientes demuestran que este crecimiento preferencial es reversiblemente
dependiente del contenido de carbono [9]. La forma triangular de equilibrio del prisma
comienza a ser truncada al disminuir el contenido de carbono, dando a los

monocristales de WC su forma caracteristica facetada. Los granos de carburo de



tungsteno apareceran por lo tanto de forma triangular o rectangular al ser observado en
el microscopio electrénico de barrido.
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Fig. 2.5: Celda unitaria hexagonal de WC y forma de grano resultante como
resultado del crecimiento preferencial a lo largo de uno de los tipos de

planos prismaticos [1].

Como se indicd anteriormente, el desarrollo de la estructura WC-Co esta influenciada
por el contenido de carbono, o mejor, por la actividad del carbono durante la
sinterizacién. Sin embargo, se debe remarcar que la cantidad de carbono necesario
para formar WC tiene que ser precisa, como puede verse en el diagrama de fases del
WC en la figura 2.6; ya que bajos contenidos de carbono conlleva a la formacién de la
fase eta mientras que altos contenidos a la presencia de grafito. Tanto el grafito como

la fase eta disminuyen las propiedades mecéanicas del WC-Co.

Durante la sinterizacion, ocurre disoluciéon — reprecipitacion de los granos de carburo
de tungsteno, lo que conlleva al crecimiento de los granos mas grandes y la
desaparicion de los mas pequefios. Este crecimiento puede ser limitado con adiciones
de cromo o vanadio, en la forma de carburo y favorecido por la presencia de TiN. Una
ligera pérdida de WC se observa en el curso de la sinterizacion debido a la disolucion
del tungsteno en la fase metalica y por la difusion del carbono en la forma de CO o

CO; en la atmosfera de sinterizacion [4].
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Fig. 2.6: Diagrama de fase binario W-C [1]

2.1.1.3.2 Fase metdlica, fase

El cobalto es la encargada de aportar tenacidad al compuesto. En lugar de ser cobalto
puro, se trata como una aleacion Co-W-C, donde el tungsteno y el carbono se
encuentran disueltos en una solucién sélida de base cobalto. La cantidad de tungsteno
en la solucion sélida depende del contenido de carbono en el metal duro, de modo que

si aumenta el contenido de carbono, disminuye el de tungsteno en solucion sélida.

El cobalto puro puede existir fundamentalmente en dos formas alotropica: hcp
(hexagonal compacta) o fase ¢, estable a temperatura por debajo de los 400°C, y fcc
(ctbico centrado en las caras) o fase a del cobalto, estable a temperaturas mayores. La
temperatura a la cual la transformacion alotropica ocurre depende de la pureza y la

velocidad de enfriamiento. La fase fcc se estabiliza por la presencia de carbonoy



tungsteno en la solucion sélida de cobalto, de manera que, en la mayoria de los
carburos cementados, éste existe en la forma fcc. No obstante cuando se somete a
deformacion, el cobalto puede cambiar a hcp, hecho no deseado ya que la fase hcp,
mas fragil, favorece la propagacion de fisuras [10]. La estructura fcc es méas ductil
que la estructura hcp debido a un mayor nimero de sistemas de deslizamiento. A 1394
K (1121 °C), el cobalto sufre una transformacién de un estado ferromagnético a
paramagnético [4].

2.1.1.3.2 Fase y

La fase » es la segunda fase dura que se encuentra en los metales duros. A
temperatura ambiente, es mas dura que la fase « de carburo de tungsteno, pero también
mas fragil. Su composicion esta constituida por fases simples de MC donde M es
titanio, tantalo, niobio, vanadio, etc. o una combinacion de carburos y carbonitruros
de éstos. Para aplicaciones a altas temperaturas, se incorporan carburos de tantalo
(TaC) o niobio (NbC) y como refinadores de grano carburos de vanadio (VC) y/o

carburo de cromo (Cr3C,).

Durante el proceso de sinterizacion, la parte exterior de los granos se disuelven en el
ligante metalico. Los pequefios granos de carburo y carbonitruros desaparecen
completamente. Los elementos disueltos sobresaturados reprecipitan seguidamente
alrededor de los granos gruesos formando una especie de concha cuasi - esférica. Esta
concha crece epitaxialmente alrededor de los corazones que poseen la misma
composicién que el polvo original. Este fenédmeno de crecimiento, se conoce con el
nombre de “Ostwald ripening” [11, 12]. La presencia de atomos de carbono y de
nitrdgeno en el ligante, cambia la solubilidad de los metales en la fase metélica e
influye en la reprecipitacion de las diferentes especies durante la formaciéon de la

concha.



La estructura cristalina de los carburos y carbonitruros consiste en la superposicion de
dos redes cubicas de caras centradas fcc (es decir, estructura NaCl); uno ocupado por
los &tomos metélicos y el otro por el carbono o nitrogeno [6].

2.1.1.3.4 Otras fase (1, y, 9y k)

Debido a una descarburacion excesiva, entre 2 y 10% dependiendo del porcentaje de
cobalto, se puede formar la fase nociva eta (n). Esta fase es un compuesto ternario

complejo de tungsteno, cobalto y carbono que posee una estructura fcc.

Es de notar, que durante la sinterizacion, la solubilidad de W en el liquido Co
disminuye con el incremento de la actividad de carbono, es decir, si el contenido de C
en el metal duro es menor que la relacion ideal [C])/ [W] = 1, la cantidad de tungsteno
disuelto en Co incrementa. A menores contenidos de C, la fase n (carburos

complejos de M¢C o M;,C) puede precipitar [1].

La fase n se forma en los bordes de grano cuando el W,C, producido durante la
descarburacién en el proceso de sinterizacion o ya existente en el polvo de WC de
partida, reacciona con el cobalto. La estructura formada es de nédulos que crecen
segun las condiciones de sinterizacion, generando areas ramificadas. La morfologia de
la fase n varia desde particulas finamente dispersas a bajos niveles de descarburacion,
hasta areas mayores en metales duros con elevada deficiencia en carbono [6],
disminuyendo fuertemente la tenacidad del metal duro. En el caso de una atmosfera
carburante la reaccion es inversa y la fase eta reacciona con el carbono dando lugar a
una fase constituida por grandes particulas de WC que reduce las propiedades

mecanicas del material.



2.1.1.4. Propiedades de los carburos cementados

La alta dureza y resistencia al desgaste de las particulas ceramicas y la tenacidad de
fractura de la fase metalica permiten que los carburos cementados sean utilizados en
diversas aplicaciones. Las propiedades de los metales duros dependen de factores
microestructurales. En el caso de los carburos cementados de composicion WC-Co, se
utilizan principalmente dos parametros para describir el comportamiento del material:
el tamafio medio de los granos de WC vy el contenido de cobalto. En la Tabla 2-1 se
muestran los valores de algunas de las propiedades méas importantes de los carburos
cementados de acuerdo a su composicion [13].  Carburos de grano fino y bajas
proporciones de metal originan un material con una alta dureza. Asi mismo,
independientemente del tamafio de los carburos, con una cantidad baja de cobalto se
puede obtener un material con mayor médulo de elasticidad, una alta conductividad
eléctrica y menores coeficientes de expansion térmica. Por otra parte, carburos de
grano grueso y elevadas proporciones de la fase ligante dan lugar a un compuesto de

elevada tenacidad con una buena resistencia al impacto.

Tabla 2-1: Composiciones y propiedades de los carburos cementados mas comunes [13].

Composicién (en % en peso)
wWC 94,0 85,3 75,0 78,5 60,0
Otros carburos (TiC, TaC, - 2,7 - 10,0 31,0
NbC)
Co 6,0 12,0 25,0 11,5 9,0
Propiedades
Densidad [g-cm™] 14,9 14,2 12,9 13,0 10,6
Dureza Vickers [HV 3] 1580 1290 780 1380 1560
Resistencia a la rotura
transversal
[MPa]
Modulo de elasticidad [GPa] 630 580 470 560 520
Tenacidad de fractura 9,6 12,7 14,5 10,9 8,1
[MPa-m*?]




2.1.1.5. Aplicaciones de los carburos cementados

Los carburos cementados del tipo WC-Co se utilizan principalmente en aplicaciones de

mecanizado, conformado de metales a través de matrices y punzones o trefilado

mediante hileras gracias a su alta dureza y resistencia al desgaste [14].

JIC)
O

Figura 2.7: Componentes y piezas de metal duro de algunas de sus principales

aplicaciones [14].

Entre algunas de las aplicaciones mas importantes se tiene [1, 2, 6,13]:

En operaciones de corte
Los metales duros son ampliamente utilizados en herramientas para cortar y
mecanizar aceros, fundiciones, aleaciones no-férreas y plasticos. Los carburos

cementados mas usados para estas aplicaciones son del tipo WC-Co.

La deformacién plastica de la pieza de trabajo y la friccion que se produce durante
el corte se convierte en calor, pudiendo ser la temperatura en la punta de la
herramienta superior a los 1000 °C. Estas severas condiciones pueden llevar a la
pérdida del filo o al fallo del corte y, por tanto, reducir la vida en servicio de la
herramienta. En cuanto a la vida en servicio, también influyen otros factores:

procesos de desgaste, fendmenos abrasivos, fatiga mecanica y/o térmica.



Para cubrir las diferentes condiciones de trabajo, se requiere un amplio rango de
composiciones para los carburos cementados. Los metales duros méas tenaces se
utilizan para cortes de corto tiempo y bajas velocidades mientras que los de mayor
dureza se usan en cortes a alta velocidad. Carburos cementados recubiertos se

utilizan normalmente para el mecanizado de acero.

Referente al metal duro WC-Co, se usan aquéllos que presentan un 3 — 12 % en
peso de Co y un tamafio medio de grano de WC de 0,5 a 5 um 1,10. Estos
materiales tienen una buena resistencia a la abrasion y son idéneos para mecanizar
fundiciones grises, aluminio, aceros inoxidables austeniticos y materiales no

metalicos.

Herramientas para mineria y construccion

Las herramientas para la industria de la construccién asi como de la mineria
ocupan la tercera parte de toda la produccion de carburos cementados. En la
industria de construccion, dichos materiales se utilizan como herramientas de geo-
estabilizacién, perforacién vertical y horizontal, excavacion, dragado, perforacion

de taneles, y cuchillas para maquinas quitanieves.

En la industria de la mineria, los carburos cementados se encuentran en
herramientas de extraccion de minerales y rocas (carbdn, potasa y trona) y de

perforacion para la obtencion de petrdleo y gas.

Aplicaciones en el conformado de aleaciones metélicas

Las aplicaciones mas importantes de los metales duros en esta categoria incluyen
matrices de embuticion, rodillos de laminacién en frio y en caliente, matrices de
conformado en frio, punzones de extrusion, martillos y mandriles de estampacion,

matrices y punzones para la compactacion de polvos metalicos/ceramicos, etc.



= Aplicaciones como componentes estructurales y partes de desgaste

Los carburos cementados se pueden utilizar en componentes sometidos a severas
solicitaciones como abrasion, corrosion, elevadas temperaturas y presiones etc.
gracias a su excelente combinacion de propiedades. Estas aplicaciones son, por
ejemplo, anillos de estanqueidad, conos y asientos de valvulas, cojinetes, bombas
de alta presion para la industria quimica, émbolos para pistones y bombas, toberas
y boquillas para el proyeccion de arena y dispersion de polvos y liquidos. Aunque
el coste inicial de los carburos cementados sea elevado, su utilizacion se sustenta
con una vida en servicio mas larga. Esto permite disminuir la frecuencia de paradas

de producciény, a largo plazo, reducir el coste final del producto.

2.2 RECUBRIMIENTOS DUROS

Las excelentes propiedades mecéanicas que presentan los carburos cementados como
resultado de una combinacion Unica de altos valores de dureza, resistencia y niveles
moderados de tenacidad a la fractura convirtieron a estos carburos en los materiales

tradicionales de la industria de la herramienta de corte.

Sin embargo, el incremento en las exigencias de los niveles de las operaciones de corte
ha conllevado a mejorar el desempefio de estos carburos cementados mediante la
aplicacion de recubrimientos ceramicos delgados resistentes al desgaste. Cada dia se
trata de extender la vida atil y las prestaciones de los sistemas mecanicos que se
encuentran al servicio del hombre, aumentar su eficiencia y mejorar su rendimiento.
La amplia escogencia de recubrimientos y tecnologias disponibles hoy dia para su
deposicidn, es el resultado de la creciente demanda del estado del arte de los métodos
de modificacion de superficie; lo que ha llevado a reconocer el valor del estudio de
superficies y el entendimiento de los mecanismos que alli se generan, ya que de éstos

se derivan la mayoria de las fallas que ocurren por desgaste, corrosion, etc.



Herramientas recubiertas con revestimientos basados en carburos, boruros, nitruros u
Oxidos (con espesores pequefios, desde algunos nandmetros hasta unas pocas micras y
de alta calidad tanto en su composicién como en su estructura) puede emplearse bajo
condiciones de servicio severas (temperatura, carga, velocidad de corte, etc.). Sin
embargo, las multicapas y revestimientos multicomponentes, desarrollados
recientemente, permiten el control de las propiedades del recubrimiento asi como el de
las capas de transicién, asegurando una buena adherencia y altas resistencias térmicas y

al desgaste.

Herramientas con tales recubrimientos no solo han ampliado considerablemente la vida
atil en comparacion con herramientas sin recubrir sino que ha permitido con los
revestimientos simples basado en mononitruros o carbonitruros. Estos recubrimientos
mejoran ademas las propiedades tribologicas de los componentes en la zona de
contacto, herramienta-chip-material mecanizado y protege a la herramienta de la

oxidacion y del sobrecalentamiento, ademas de otros efectos positivos como son:

* La mejora de la resistencia al desgaste permite incrementar la velocidad de

corte y, por ende, la productividad.

* La reduccion de la friccion implica disminuir el consumo energético.
Ademas, en algunos casos, dicha reduccién puede implicar la eliminacién de
lubricantes, hecho importante en términos monetarios pero también ecol6gicos

(gran parte de los lubricantes son dafiinos para el medioambiente).

Muchos aspectos relacionados con la formacién de revestimientos, incluido el efecto
de las condiciones de proceso sobre sus propiedades ain siguen sin explicacion, a
pesar de la enorme interés de muchos centros industriales y de laboratorios de
investigacion. Por otra parte, cada combinacion de sustrato — revestimiento — método
de deposicién, conlleva a determinadas propiedades y define una serie de posibles

aplicaciones,



Gracias a su flexibilidad en cuanto a composicion y estructura del recubrimiento, las
técnicas de PVD (Physical Vapour Deposition) y CVD (Chemical Vapour Deposition)
son los procesos de deposicion mas utilizados. Los principales revestimientos
depositados sobre carburos cementados por estos procesos son carburos y nitruros
(TiC, TiN), carbonitruros (TiCN) y 6xidos como Al,O3 [15, 16].

2.2.1 Técnicas de deposicion

Actualmente, dos de las principales técnicas de deposicién son PVD y CVD. En el
primer caso, el material que formard el recubrimiento se evapora y posteriormente
condensa en forma de una capa sobre el sustrato, mientras que en el segundo, los
precursores que daran lugar al recubrimiento se adsorben en la superficie del sustrato y

reaccionan dando como producto el recubrimiento deseado.

Independientemente de la técnica utilizada, el proceso de deposicién se puede dividir

en tres etapas [17]:

= Etapa 1: Sintesis o creacion de la fase gas mediante, por ejemplo, evaporacién

0 bombardeo o por vapores quimicos y gases.

= Etapa 2: Transporte de las especies en fase gas desde la fuente hacia el
sustrato. Durante dicho transporte, estas especies pueden ser ionizadas creando

un plasma.

= Etapa 3: Condensacion sobre el sustrato de las especies gaseosas y posterior
nucleacion y crecimiento de la capa, mediante, entre otros posibles procesos,

difusion.



El control de estas tres etapas determina la flexibilidad del proceso. En PVD las tres
etapas se pueden controlar independientemente, hecho que permite un buen control de
la velocidad de deposicion y de la estructura y propiedades del recubrimiento. En
cuanto a CVD, todo el proceso tiene lugar sobre el sustrato y las tres etapas no se
pueden controlar separadamente, las reacciones que pueden ocurrir son activadas
térmicamente, por lo que una vez fija la temperatura del sustrato, queda en
consecuencia fija, la velocidad de deposicion, la estructura y las propiedades del

recubrimiento.

Una caracteristica comin de muchos recubrimientos depositados en estado gaseoso, es
gue el material s6lido se distribuye en un empaquetamiento de columnas densas y
cerradas, que van perpendiculares al sustrato, es decir, una microestructura columnar la
cual tiene una notable influencia en el comportamiento fisico y quimico del
recubrimiento. Se han desarrollado modelos para predecir la morfologia de los
recubrimientos, algunos tomando en consideracion la movilidad de los adatomos, pero
es imposible predecir completamente las propiedades de los recubrimientos

depositados en fase vapor a partir de la condiciones de deposicién [18].

2211. PVD

La deposicion fisica en fase vapor PVD comprende un conjunto de técnicas que
conlleva a la formacién de un revestimiento, bajo presién reducida, por condensacion
de una forma vaporizada de un material, en diferentes superficies. Las diferentes
técnicas PVD pueden clasificarse de acuerdo al mecanismo mediante el cual las
especies solidas iniciales pasan a fase gas [17], a saber evaporacion y bombardeo o

“Sputtering”



Todos los procesos PVD tienen en comun los siguientes puntos:

a) Un sistema de alto vacio, con capacidad para controlar el flujo y presion de
gases de trabajo como el argon.

b) Una fuente del material de recubrimiento, con un buen control del flujo de vapor
creado

¢) Un sustrato con una limpieza cuidadosa de la superficie y

d) Un soporte del sustrato que controle su temperatura y la distancia y orientacion a

la fuente del material de recubrimiento.

En el proceso por evaporacion, los vapores son producidos a partir de un material
fuente del recubrimiento (blanco) calentado por resistencia directa, radiacion,
corrientes eddy, haz de electrones, haz laser o una descarga eléctrica. Normalmente el
proceso se lleva a cabo a presiones reducidas (tipicamente entre 10° a 10°® Torr) con el
objeto de evitar la reaccion del vapor con la atmdsfera ambiente. A estas presiones
bajas, el recorrido libre medio de los atomos de vapor es del orcen de las dimensiones
de la cadmara de vacio por lo que son transportados practicamente sin colision sobre el
sustrato. El calentamiento por efecto Joule es quizas el método mas comun y simple
de evaporacién térmica, aunque limitado a metales de baja temperatura de
evaporacion. El calentamiento por haz de electrones se emplea como alternativa para
materiales de altos puntos de fusion (figura 2.8). Ambos métodos presentan
dificultades para evaporar aleaciones y en adicion, el vapor de atomos posee bajas
energias (0,1 — 0,4 eV) al llegar en la superficie del sustrato dando asi origen a

revestimientos de baja densidad.
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Fig. 2.8: Evaporacion por efecto Joule

Alternativamente, el bombardeo de un blanco con iones de alta energia en el intervalo
de 10% a 10% eV es una forma eficiente de producir una vaporizacion sin necesidad de
calentamiento. La evaporacion es alcanzada a través de mecanismos de transferencia
de momentum entre los iones bombardeados y los &tomos del blanco. Este fendmeno
produce la eyeccion de los atomos del blanco, los cuales eventualmente pueden
condensarse en el sustrato como recubrimiento. La alta energia con que los atomos
alcanzan la superficie, en este caso (~ 4 - 8 eV) genera una pelicula mas densa y

adherente en el sustrato.

Existe una gran variedad de métodos basados en éste Gltimo procedimiento, los mas
populares de ellos son el bombardeo asistido por campo magnético ‘“sputtering
magnetron” y el del arco catédico o “cathodic arc discharges (figuras 2.9b y 2.9c). En
ambas técnicas, se produce un plasma entre dos electrodos, en una atmdsfera de gas
inerte (Ar). EI material fuente del recubrimiento o blanco es el catodo. Una elevada
velocidad de ionizacion, conduce a una alta energia de deposicion y a la formacion de
una capa densa. Por efecto del bombardeo idnico, los recubrimientos depositados
también exhiben un elevado nivel de adhesion al sustrato. Durante este proceso, los
iones pueden penetrar la red del sustrato a niveles de Angstrom, induciendo cierta
rugosidad a nivel atbmico que puede ser la responsable de la buena adherencia del

recubrimiento al sustrato [19]. La temperatura del proceso se mantiene normalmente



bajo, y la velocidad de evaporacion es facilmente controlada, haciendo de esta técnica
muy atractiva en la produccion de masa [17-19].

Un haz laser también se emplea como fuente de energia para la produccion de vapor.
En la técnica de ablacion laser, la absorcion de un pulso de luz (ancho 20-30 ns,
densidad de energia 1-10 J cm2) produce un calentamiento hasta la evaporacion de
unas decenas de nm de la superficie del material (“pluma”) en forma de atomos y
moléculas neutros o ionizados con energias de decenas de eV. Todos los pulsos laser
producen fusién localizada y evaporacion de los atomos de la superficie. Debido a la
alta energia con que los atomos alcanzan la superficie del sustrato, se logra la

formacion de capas densas y bien adheridas al sustrato (figura 2.9 d).

22.12. CVD

La deposicidon quimica en fase vapor, CVD, se puede definir como la reaccién entre
uno o mas compuestos en forma de gas o vapor, en un medio activado (calor, fotones o
plasma), que reaccionan para dar un producto sélido estable. El proceso de deposicién
involucra una reaccién homogénea que ocurre en la fase gas, y/o una reaccién quimica
heterogénea que ocurre en la vecindad o en contacto con la superficie (caliente) del
sustrato [17,19]. Las fuentes precursoras generalmente estan en forma de gas o
liqguido. En ambos casos, los reactantes (gas o vapor) han de ser arrastrados a la
camara de reaccion, en la proporcion adecuada, bien sea por diferencia de presion o a
través de un gas de arrastre, para producir el solido a través de la reaccion

correspondiente. EI esquema del proceso viene indicado en la figura 2.10.

Un aspecto importante de la reaccion CVD es la necesidad de activar los gases
precursores para que se produzca la reaccion, ya que en condiciones normales de

operacion (presion y temperatura) la velocidad de reaccion suele ser muy baja. Es
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precisamente el método empleado en la activacion lo que distingue las diferentes
técnicas de CVD: activacion por temperatura (CVD a presion atmosférica, CVD a baja
presion, CVD a alta, mediana y baja temperatura), por plasma o descarga eléctrica
entre dos electrodos, por radiacion electromagnética, etc. Aunque en la mayoria de los
casos es necesario siempre una cierta contribucion térmica para conseguir la activacion

total de los reactivos.

Durante el proceso de deposicion, se pueden producir diferentes tipos de reacciones,
entre las que se encuentran: reacciones de descomposicion térmica (pirolisis),
reacciones de reduccién u oxidacion (reacciones REDOX), hidrdlisis, nitruracion y
sintesis. Caracteristicas generales de algunas de estas reacciones quimicas pueden

encontrarse en la referencia [20].

2.2.1.21 Termodindmicay cinética del proceso CVD

En general, el proceso CVD es un sistema quimico complejo con reacciones bajo
condiciones de no-equilibrio. El entendimiento del mismo debe incluir tanto el estudio
termodinamico y el cinético como el de la geometria del sustrato y la configuracion
del reactor [17-22]. La termodinamica determina la fuerza motora, mientras que la
cinética define los mecanismos de control de las velocidades del proceso.
Desafortunadamente, el conocimiento de todos esos parametros no siempre es posible,
debido a la poca informacién disponible sobre algunas de las especies involucradas en
el sistema de deposicidn. Sin embargo, investigaciones sistematicas y experimentales
pueden proporcionar modelos de prediccion para un sistema dado de deposicion en

fase vapor.

El estudio termodinamico del sistema CVD permite determinar tanto los intervalos de
temperatura como de las presiones parciales en las cuales pueden tomar lugar las
reacciones de formacion del depdsito, asi como si la reaccién es termodindmicamente

posible y si el proceso se desarrolla en la direccion deseada.



Para que una reaccion sea factible, las concentraciones o presiones parciales de los
reactantes, calculadas bajo condiciones de equilibrio, mediante la energia libre de
Gibbs de la reaccion a una temperatura dada, deben ser menores que las
concentraciones iniciales escogidas. Solo son posibles las reacciones que forman

especies de mas baja energia libre [19, 22,23].

Mediante computos termodinamicos basados en el principio de minimizacion de la

energia libre de las reacciones a través de la minimizacion de los potenciales quimicos,

a saber:
2 - i n -[(ﬂ/ )i +In ai} a Ty P constantes (1)
RT — RT

Donde: N es el nimero de especies quimica

(1333

n; = moles de la especie “i

3ty
1

M i = potencial quimico estandar de la especie
“i”

a; = actividad de la especie

G = Energia libre total del sistema

se puede determinar el estado experimental del sistema y evaluar la factibilidad de un
proceso propuesto. Diversos programas se han desarrollado para tales calculos los
cuales emplean el método de multiplicadores indeterminados de Lagrange. Los datos
de las energias libres de formacion de los compuestos de interés en CVD estan
disponibles en las tablas de JANAF [20-23].

El empleo de diagramas de fases es de gran utilidad para dar una idea de las
condiciones 6ptimas bajo las cuales las fases deseadas seran depositadas por CVD, ya
que pueden explicar distintos intervalos de los parametros que influyen en el proceso,
ademas de permitir determinar la eficiencia de la deposicién de la reaccion CVD

(determinado a partir de la relacion de nimero de moles de una fase condensada



depositada bajo condiciones termodindmicas al maximo nimero de moles de la misma
fase formada sin restricciones termodinamicas ni cinéticas). Existen diversos
programas de computacién que permiten determinar los diagramas CVD usando la
minimizacion de energia como método para determinar los diagramas CVD, tales
como SOLGAS, SOLGASMIX, FREEMIN, MELANGE, entre otros [20]. Los
diagramas de fases mas convencionales presentan como variables, presion temperatura
y composicion. En la figura 2.11 se muestra un “diagrama CVD” para el sistema Ti-C-
H-Cl, a 1800 K, utilizando para el calculo de las composiciones de equilibrio, el
programa CHEMIX de CSIRO’s THERMODATA Systems, basado en el programa
SOLGAMIX [24].

Aln cuando los analisis termodindmicos permiten la determinacion de los parametros
gue favorecen la deposicidn, éstos no son suficientes para garantizar la formacion del
depédsito. Los problemas de tipo cinético también desempefian un papel muy
importante. Un proceso heterogéneo comprende diversas etapas:

a) Transporte de los reactivos hacia el sustrato a través de la capa limite

b) Adsorcién de los reactantes sobre la superficie del sustrato

c) Reaccion quimica en la superficie del sustrato y nucleacion del depdsito

d) Desercién de los subproductos (productos secundarios de reaccién) desde la

superficie a través de la capa limite

e) Transporte de los subproductos hacia el exterior.

Se sabe que el proceso de deposicion estara controlado por la etapa mas lenta. En la
mayoria de las reacciones de CVD suele predominar etapa de la cinética de la reaccion
en superficie o bien la velocidad de difusion de los reactantes a través de la capa limite,
aunque el predominio de uno u otro caso puede estar afectado por agentes externos,
tales como la presion del reactor, la temperatura, el flujo y proporciones de los
reactivos, la naturaleza del sustrato, la geometria del sistema, etc. Algunos de estos
factores son frecuentemente dificiles de controlar por lo que la investigacion en este

campo esta apoyada en gran nimero de casos sobre bases puramente empiricas.
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Fig. 2.11: “Diagrama CVD, sistema Ti-C-H-Cl a T=1800 Ky P =1 atm [24]

En cualquier caso, la velocidad de reaccion, Ve, Suele presentar una dependencia con
la presion, P, y con la temperatura de los reactivos, T, de acuerdo a la figura 2.12.

l0g Vo - difusién

reqac, superficie

/

inverse de la temperatura (1/T)

Fig. 2.12: Variacion de la velocidad de deposicién con la temperatura

y la presion [18].

A bajas temperaturas, con frecuencia, la velocidad de la reaccion es controlada por los
procesos de superficie, siendo exponencialmente dependiente de la temperatura, segun

la ecuacion tipo Arrhenius:



—AE

r=AeRT 2)

Donde A es una constante y E es la energia de activacion (normalmente entre 20 y 100

Kcal./mol para procesos de superficie).

Por otra parte, a medida que aumenta la temperatura crece la velocidad de reaccion en
la superficie, por lo que a altas temperaturas de sustrato, la difusion de los reactantes y
de los productos secundarios de reacciobn se pueden convertir en un factor
determinante de la velocidad, variando su dependencia con la temperatura entre T%° y
T2 Cuando la presion total decrece, la velocidad de difusion de las especies en el
reactor aumenta, lo cual quiere decir que a bajas presiones se alcanza rapidamente el

control por reaccion quimica.

Un concepto Gtil que relaciona los procesos CVD controlados cinéticamente vy
controlados por difusién que permite optimizar las condiciones del proceso, lo
constituye el “nimero CVD” adimensional, introducido por Van den Brekel [22],

definido como:

Pb—Ps  kyoTZIn(Ts/Th)

CVD = = 3
Ps—Peq D, (Ts—Tb)Ts
Donde: PbyPs = presiones parciales de los gases reactantes en el volumen
y en la superficie respectivamente,
Peq =  presion parcial de equilibrio de los reactantes en la superficie
ko =  coeficiente de transferencia de masa en la superficie, cm/s

5 = espesor de la capa limite, cm

TsyTb = las temperaturas de corriente de gases en la superficie y
en el volumen respectivamente

Coeficiente de difusion, cm?s, a la temperatura de
referencia, To; Dr=Dy(T/T,)%

&
1]



Cuando la reaccion de superficie no esta en equilibrio, Ps es diferente de Peq y Ps /
Peq es la sobresaturacion en la superficie, la cual determina la velocidad méxima de
deposicion (con la temperatura) asi como la morfologia. En el caso de que las
temperaturas en la superficie y en el volumen sean iguales, la ecuacion se simplifica,

obteniéndose:

Pb-Ps ko
CVD, ; =(——— )7y = —2 4
Ts=Tb (PS . Peq)Tszb DTS ( )

Lo cual equivale al “nimero de Nusselt” (Nu=hd/k) en transferencia de calor, donde, h

es el coeficiente de transferencia de calor en la pelicula (cal.cm?.s™.C™).

Si la resistencia difusional es alta, el nimero CVD >1 y si la reaccién superficial es
baja, CVD<1, estando el proceso limitado por la reaccién superficial. Para un mismo
namero CVD, los resultados que pueden obtenerse son iguales, independientemente de

las dimensiones vy tipo de reactor empleado en el proceso [17].

La maxima velocidad de deposicién puede ser obtenida, Unicamente, cuando el
transporte de masa es la que controla la velocidad. Las condiciones que producen el

control por transporte de masa pueden determinarse por métodos experimentales.

2.2.1.2.2 Relacién entre proceso, microestructura y propiedades de los
recubrimientos CVD

La Fig. 2.13 muestra una representacion esquematica de las relaciones de los

parametros del proceso, el fenémeno CVD y las propiedades del revestimiento.



PARAMETROS DEL PROCESO

- Tipo de precursor
- Relacion de gases
- Temperatura sustrato/Temperatura deposicion
- Presion
- Relacion de flujos
- Tiempo de deposicién
- Geometria del reactor

PROPIEDADES DEL RECUBRIMIENTO

PROCESAMIENTO
CvD

- Nucleacién y crecimiento

- Velocidad de deposicién

- Microestructura

- Composicion/Estequiometria

- Espesor del revestimiento

- Uniformidad y adhesion

- Propiedades fisicas/quimicas/
Opticas/eléctricas/magnética/

Mecénica.

- Termodinédmica

- Cinética por reaccion
quimica) en fase gas/
en superficie

- Transporte de masa

Fig. 2.13: Representacién esquematica de la relacion entre parametros del proceso CVD,

propiedades del recubrimiento y procesamiento CVD [20].

Durante el proceso CVD, las reacciones quimicas pueden originarse en la fase gaseosa
o cerca de las proximidades de la superficie de sustrato caliente [16,17, 20-22]. Las
reacciones en fase gaseosa conducen a la nucleaciéon homogénea de sélidos desde la
fase gaseosa. Este tipo de nucleacién homogénea sucede normalmente a alta
sobresaturacion y alta temperaturas de deposicion, v, el sélido estable formado como
producto de reaccion, se deposita en forma de polvo. Esa formacion es util para la
produccion de polvo ultra fino, pero no para la formacion de un recubrimiento, ya que
la presencia de la nucleacion homogénea, junto con la heterogeneidad de reaccién

influira en el revestimiento de la estructura depositado.



Las reacciones heterogéneas, cerca de la vecindad de la superficie del substrato,

conlleva a la adsorcion de los 4&tomos /mondmeros moviles sobre la superficie del

substrato, que difunden hacia los sitios preferenciales de la superficie del substrato para

formar nucleos estables. El crecimiento se llevard a cabo mediante la adicion de

mondmeros que se adsorben a los lugares con menor energia libre, tales como bordes o

limites de los nlcleos para formar cristalitos.

Estas reacciones heterogéneas pueden dar lugar a diversas estructuras dependiendo de

los parametros experimentales (temperatura, presién, composicion, gases reactantes,

etc.) y por ende del correspondiente crecimiento en las dos dimensiones de los

cristales, a saber [22]:

Depdsitos con estructuras epitaxiales

En este tipo de crecimiento del recubrimiento ocurre con cristales que poseen la
misma orientacion que el sustrato. Tal deposicion se produce frecuentemente a
bajas sobresaturaciones vy altas temperaturas del sustrato, que proporcionan una
rapida difusion a la superficie, y por ende a la nucleacién y crecimiento del
deposito en una orientacién particular preferencial. Para facilitar tal crecimiento,
es importante que la temperatura del sustrato esté libre de contaminacion y

defectos.

Crecimiento policristalino

El crecimiento policristalino ocurre por la nucleacion en diferentes sitios de la
superficie del sustrato, con el subsiguiente crecimiento de pequefios cristales
aislados los cuales coalescen para formar una pelicula policristalina. La
nucleacion esta fuertemente influenciada por la naturaleza de la superficie y las
especies absrobidas. El control del crecimiento policristalino y, en particular, del
tamafio y naturaleza de los cristalitos es determinante en las propiedades del

recubrimiento CVD. El crecimiento policristalino puede dar lugar a:



(i) Una estructura columnar que consiste en granos de orientacion preferencial que
crecen a partir de la primera capa equiaxial nucleada y depositada sobre el
sustrato. Esta microestructura es el resultado de una alta sobresaturacion y de una
baja temperatura del sustrato y, por tanto, de una limitada difusion. Estructura
conveniente para aplicaciones estructurales de alta temperatura, por ejemplo,
revestimientos empleados como barrera térmica, debido a que los esfuerzos —
deformacion generados por los ciclos térmicos puede acomodarse entre la

estructura columnar.

(ii) Una estructura equiaxial que consiste en granos finos orientadas al azar. Esta
estructura es conveniente cuando se requiere propiedades de alta resistencia
mecanica y resistencia a la fractura. Este tipo de microestructura es el resultado de

alta sobresaturacion y menor temperatura del sustrato que en el caso anterior.

“Whiskers”

Esta microestructura de crecimiento preferencial, se debe a la nucleacién de
atomos en ciertos lugares preferidos tales como defectos en la superficie del
sustrato o como defectos en la estructura del cristal desarrollado a lo largo de las
lineas de incidencia de los ntcleos desorientado. Un “whisker” puede formarse
cuando el sustrato es interceptado por una dislocién helicoidal con su vector de
Burgers normal a la superficie del sustrato. El crecimiento “whisker” ocurre por
adsorcion de atomos en los sitios de los “whiskers” seguido por difusion en la
punta de los mismos. La velocidad de crecimiento depende de la geometria del
“whiskers”, la concentracion del reactante y el tiempo de residencia de los atomos

adsorbidos en el “whisker”.



- Peliculas amorfas;

Formadas a bajas temperaturas del sustrato donde la movilidad de las especies
adsorbidas es relativamente bajo, previniendo que estas especies migren a sitios
mas energéticos donde pueda ocurrir la nucleacion. Una de las aplicaciones
importantes de este tipo de estructura es la del silicio amorfo (o -Si:H) con altos
contenidos de hidrogeno, empleado en transistores, interruptores inteligentes,

componentes de conversion de energia solar, etc.

2.2.2 Recubrimientos de Al,O; por CVD

La alimina es conocida por su excelente resistencia térmica y mecanica. Por esta
razén, los recubrimientos basados en alimina pueden proveer un buen desempefio en la
industria de herramientas de corte usada bajo condiciones extremas. Asimismo, su
alta estabilidad quimica y alta estabilidad térmica, lo hace méas adecuado que, por
ejemplo, el diamante, para las aplicaciones de corte en acero, pues el carbono se

difunde facilmente en el acero del material trabajado [25-28].

Estos recubrimientos se obtienen tipicamente mediante la técnica de deposicion
quimica en fase vapor (CVD), técnica empleada desde hace mas de 30 afios para la
deposicidn industrial de revestimientos altamente resistentes al desgaste y que todavia
hoy dia, es la Gnica que permite la produccion de peliculas delgadas y uniformes de

Al,O3 sobre carburos cementados, de manera econdmica [26].

Existen diferentes formas polimérficas metaestables de 6xido de aluminio (alimina,
Al,O3), como son y, m, 6, 0, x Y x, ademas de la forma termodindmicamente estable

correspondiente a la fase a- Al,O3 [29, 30]. Hoy dia, tres formas de Al,Os, la fase alfa



(a- Al,O3), la kappa (k- Al,O3) y la gamma (y-Al,Os), pueden ser depositadas de
manera controlada por la técnica CVD [27,31].

Las formas metaaestables « y y- Al,O; pueden transformarse a la forma estable o-
Al,O3; mediante un tratamiento térmico durante o posterior al proceso de deposicion o
debido al calor generado durante el proceso de corte del metal [31,32]. Algunas de las

propiedades de estas fases se indican en la tabla 2-2 [27-29, 34,35].

Tabla 2-2: Propiedades de las fases estables y metaestables de Al,O; producidas por CVD

K- A|203 'Y'A|203 o~ Aleg
Estabilidad Metaestable Metaestable Estable
Sistema cristalino Ortorrémbico Cdbica Trigonal
Grupo espacial -
Pna2 Fd3m 64 —
a2 d3 Dfd =R3c
Parametro de red (A) a =4,8351 a=792 Hexagonal (h)
b =8.3109 a=4,7587 c=
c = 8.9363 12.9926

Romboédrica (R)
a=5,12, a=55,17°

N° Atomos de Al en celda 16 63/3 12(h)/ 4(R)
unitaria
N° Atomos de O en celda 24 32 18(h)/6(R)
unitaria

Sorprendentemente, se ha determinado que la fase estable a- Al,Os, es mas dificil de
depositar a escala industrial mediante la técnica CVD que la metaestable k- Al,0s. Una
de las razones es que la nucleacion de k- Al,O3 ocurre sobre superficies no oxidadas de
TiC, Ti(C,N) o TiN [36]. Y una vez que la nucleacion de k- Al,Os es relativamente
estable, ésta puede crecer incluso a espesores mayores a 10 um. Ademas el
crecimiento de la alimina por CVD es sensible a pequefios contenidos de impurezas
pues conducen a recubrimientos no homogéneos y de pobre adhesion, por ejemplo, la

presencia de Co en sustratos de WC-Co. Por consiguiente, los sustratos WC-Co son



frecuentemente pre-recubiertos con peliculas de TiC, TiN y/o Ti(C,N) para asegurar
una superficie libre de Co para la nucleacion de alumina. Luego es improbable el
crecimiento de capas a- Al,Os, usando CVD, si la superficie tipica de nucleacién es
TiC, Ti(C,N) o TiN cuando se considera carburos cementados [27,36-39].

Por otra parte, se ha sugerido que la nucleacion de la fase a- Al,Oz ocurre sobre
superficies de 6xido de titanio [25, 27, 28]. También se indic6 que cuando a- Al,Os se
deposita sobe TiC, la nucleacion ocurre sobre una capa muy delgada de éxido de
titanio en vez de TiC. Este 6xido de titanio puede reducirse con largos periodos de
deposicidn; la contraccion volumétrica asociada a esta transformacion puede generar
una gran porosidad en la region de contacto TiCy a- Al,Os. Por lo tanto, los primeros
recubrimientos o~ Al,O5 se obtuvieron como resultado de la transformacion de fase «
— o referidos como “k- Al,Ostransformado” comportandose de manera fragil y con
resistencia al desgaste no satisfactorio [40] en muchas de las aplicaciones de cortes de
metales. Sdélo recientemente se ha optimizado e introducido a escala industrial el
estado del arte para depositar las diferentes formas polimorfas de alimina por CVD,

con el control total de la nucleacion de las mismas [16,40].

2.2.2.3 Caracteristicas microestructurales de los recubrimientos de Al,O; por CVD

Diversos investigadores [6, 25, 27, 32,36,37,39-42] indican que los recubrimientos de
k- Al,Os depositados por CVD, pueden describirse como granos columnares con
crecimiento preferencial a lo largo de la direcciéon [001]. Cada grano consiste de un
gran nimero de dominios, bien sea debido a “twins” relacionados por una rotacion de
120° o debido a fracciones desplazadas de una celda unitaria a lo largo de [001]
respecto una a otra. Razén por la cual se pensé inicialmente que k- Al,O; (estudiado
por difraccion de rayos X, DRX) pertenecia a una estructura hexagonal en vez de la
ortorrombica. El ancho de las columnas es menor a 1 um y su altura igual al espesor

del recubrimiento, con muy baja densidad de dislocaciones o porosidad. Una



microestructura tipica obtenida por microscopia electrénica de transmision (MET) de

un recubrimiento de k- Al,O3 por CVD se presenta en la figura 2.14.

Fig. 2.14: Fotomicrografia obtenida por Microscopia Electrénica de Transmision (MET)
de un recubrimiento TiC/x- Al,O; por CVD [42].

Por otra parte, la microestructura de los recubrimientos de a- Al,O; depositados por
CVD, presentan granos grandes equiaxiales (1-3 um dependiendo del espesor total del
recubrimiento) con alta densidad de dislocaciones y presencia de grandes poros [33,39]
Aunque estos poros podrian encontrarse raramente en el interior de los granos de a-
Al,Os, la mayoria, se localizan en los limites de grano; dando lugar a la formacién de
largas cadenas de poros, de 50-100 nm de diametro, creando un enrejamiento continuo

en los limites de grano.

Debido a su pequefio tamafio de grano, menor porosidad, mayor dureza, y baja
conductividad térmica, e incluso mayor dureza, los recubrimientos x-Al,O; se
prefieren a los a-Al,O; para algunas aplicaciones de herramientas de corte. Sin
embargo, de acuerdo a Ruppi et al. [32, 43,47,50], a las temperaturas relativamente
altas (>1000°C.) alcanzadas durante el corte de metal, la alimina metaestable kappa
puede transformarse en el polimorfismo estable o-Al,O; y esta transformacion esta
asociada a una contraccion de volumen de aproximadamente 8%, degradando la

adhesion y cohesion del revestimiento. La velocidad de transformacion depende



fuertemente de la temperatura. Se ha reportado que la transformacion se inicia en las
superficies libres [46]. En el caso de revestimientos de k- Al,Os simple significa que
la transformacion se inicia a lo largo de las grietas transgranulares en la superficie.
Estas grietas se generan cuando el inserto recubierto se enfria desde la temperatura de

deposicion, debidas a diferencias en la expansion térmica entre k-Al,O; Y el sustrato.

Si la capa a- Al,O; crece sobre superficies modificadas, a fin de controlar la
nucleacion del a-Al,O3, la microestructura estara formada por granos relativamente
pequefios, de estructura columnar y libre de porosidad o defectos. De acuerdo a Ruppy
et al. [32, 51], los recubrimientos de alumina depositados sobre superficies no
oxidadadas fcc (capas intermedias de TiC, TiN o Ti(C,N)) por CVD sin modificacion
de la superficie, favorece la nucleacién de k- Al,O; y los estudios por MET
confirmaron crecimiento epitaxial en superficies {111}«.. Sin embargo, las superficies
oxidadas favorecen la nucleacion a- Al,O; con crecimientos preferenciales en las—
direcciones de (1012), (1014) o (1010).

Tal como se indic6 en sesiones anteriores, recientemente se ha reportado que los
recubrimientos de y-Al,Oz; pueden producirse por CVD convencional a temperaturas
relativamente bajas (800°C) empleando H,S como catalizador. Larsson et al. [48]
obtuvieron capas de y-Al,O; constituidas por granos columnares finos, con muy alta
densidad de “twins” que pueden ser vistos como lineas muy finas dentro de los granos

columnares de y-Al,Os.

2.2.2.4 Esfuerzos residuales en superficies recubiertas por CVD

Los esfuerzos residuales pueden definirse como aquellos esfuerzos de tension o
compresion que existen en el interior de un material cuando no actGan ninguna fuerza,
ni momento ni gradiente de temperatura externo sobre él. Los esfuerzos residuales en
peliculas delgadas representan un parametro fisico importante que influyen

decisivamente sobre la integridad estructural y el desempefio de los diversos tipos de



dispositivos [52]. El estado de esfuerzos dentro del recubrimiento puede inducir
fendmenos criticos en el sustrato-recubierto, incluyendo el riesgo de fallas adhesivas,
el riesgo a agrietamiento a través o dentro del recubrimiento, desmejora de la
resistencia al desgaste abrasivo, riesgo de fallas por fatiga, tendencia a corrosion bajo
tension, disminucion de la dureza, etc. [53].

Los esfuerzos residuales se pueden clasificar en macro o micro esfuerzos, y ambos
pueden estar presentes a la vez en un componente. Los esfuerzo macro (Tipo |, ') son
homogéneos a escala macroscépica al menos en una dimension; originados durante el
procesamiento de manufactura de los materiales debido a discrepancias entre
diferentes regiones del material, a causa de una deformacion plasticas heterogéneas, o
de contracciones térmicas y/o transformaciones de fase a través del componente; por
ejemplo, por friccion entre el componente semiacabado y la matriz durante un
proceso de extrusion o laminado en frio [52, 54, 55]. Estas varian en el cuerpo del
componente sobre un intervalo mayor que el tamafio de grano. Los esfuerzos micro
pueden existir incluso sin la presencia de los macroesfuerzos, son inhomogéneas a
escala microscopica pero aleatoriamente distribuida a escala macroscopica y es
causado por diferencias en la microestructura de un material. Se distinguen dos tipos

de esfuerzos micro-residuales, Tipo Il (¢") y Tipo Il (c"

). Los del tipo Il varia en
escala de un grano individual. Puede existir, tanto en fases simples de materiales
debido a anistropias de la fase en materiales o en el comportamiento de cada grano;
como en materiales multifasicos como resultados de diferentes propiedeades en las
distintas fases. Mientras que los del tipo |11 existe dentro de un grano, como resultado

de la presencia de dislocaciones y/u otros defectos cristalinos.

En los recubrimientos delgados, el origen mas frecuente de los esfuerzos residuales es
la diferencia en el coeficiente de expansion témica entre el recubrimiento y el sustrato
y/o las grandes desviaciones de temperatura entre la temperatura de deposicion y la
temperatura de operacion del componente recubierto. Los efuerzos de este origen se
les denominan esfuerzos térmicos [52, 53, 56]. Pero, también puede generarse por

imperfecciones en el crecimiento del recubrimiento o por imperfecciones introducidos



durante la aplicacion del recubrimiento o esfuerzos intrinsecos [53, 56]. En la tabla 2.3

se describen las distintas categorias de los esfuerzos residuales [53].

Tabla 2-3: Categoria de esfuerzos residuales en superficies recubiertas [53]

ESFUERZOS RESIDUALES INDUCIDO POR EL PROCESO INDUCIDO POR
DE DEPOSICION DEFORMACION
Esfuerzos térmicos debido a | Debido a cambios de | Debido a cambios de
diferencia en el coeficiente de | temperaturas desde la | temperaturas originados por

expansion térmica del

recubrimiento y sustrato.

temperatura de deposicion a
la temperatura ambiente.

calentamiento friccional.

Esfuerzos intrinsecos debido
a defectos generados durante

Durante la deposicion

Debido a esfuerzos creados
por deformacién.

el crecimiento del
recubrimiento

Se han desarrollado una variedad de técnicas experimentales para determinar o
cuantificar los esfuerzos residuales basados en mediciones de deformacion. Estas
técnicas se pueden clasificar en destructivos y no destructivos. Las técnicas no
destructivas miden los cambios de deformacién generados por la relajacién de una
parte o todos los esfuerzos residuales presentes en el material, por lo tanto permiten
determinar solamente los macroesfuerzos. Mientras que los métodos no destructivos se
basan en medidas de la deformacién de la red cristalina o de la variacion observada en

alguna propiedad fisica del material. [57,59].

Entre los métodos no destructivos mas utilizados para la determinacion de los
esfuerzos residuales se encuentran los métodos ultrasonicos, espectroscopia Raman,
métodos magnéticos, métodos de difraccion de rayos X, método de difraccion

neutrones, etc.




La técnica de Difraccion de rayos X (DRX) representa una poderosa herramienta para
caracterizar la deformacion elastica en una pelicula, utilizando las constantes el&sticas
para calcular la magnitud de las tensiones residuales [57,60-64]. Los esfuerzos
residuales se han determinado en una gran variedad de peliculas delgadas isotropicas,
de textura cristalina y un solo caracter [64].

El uso de Radiacion Sincrotrén (RS) DRX es especialmente Util para estudiar las
peliculas delgadas y recubrimientos a diferentes profundidades de penetracion. DRX
proporciona una técnica no destructiva para la investigacion de la distribucion de
deformacién en componentes recubiertos, a partir de la cual la distribucién de los
esfuerzos puede obtenerse a través de un adecuado modelo mecéanico [64]. La
utilizacién de radiacién sincrotron en lugar de una convencional de tubo de rayos X,
proporciona muchos beneficios, asociados con el alto brillo, como por ejemplo, se
reduce drasticamente el tiempo de medicion, se genera un espectro continuo, un amplio
espectro de longitud de onda y mono-cromaticidad, alta intensidades y pulso corto, el

haz es muy paralelo (linea o punto), entre otras [64].

La determinacion de los esfuerzos residuales por difraccién de Rayos X se establece,
como se indicd anteriormente, a partir de la medicion de la deformacion (Fig.2.15).
Cuando los esfuerzos internos estan presentes en un material se genera un cambio en el
parametro de red; un esfuerzo de tension conduce a una expansion de la distancia

interplanar y un esfuerzo de compresion a una compresion del mismo.

La distancia interplanar puede calcularse a partir de la ley de Bragg:

2d 356N = NAgn (5)

El aumento del espaciamiento interplanar d /hkl } produce una disminucién del angulo
0. El desplazamiento tipico del pico se encuentra entre 0,0010° a 0,10°. Parece ser
un valor pequefio, sin embargo, un buen procedimiento de determinacion del pico

difractado (usando Gauss o funcion de Lorentz) permite observar y medir este efecto.



La presencia de esfuerzos internos no solo genera desplazamiento de los picos de
difraccion (4(26) = 26 - 26,) sino también cambio en su intensidad y su ancho (este
altimo normalmente expresado como FWHM, es decir, ancho completo en la mitad
del mé&ximo)[65,66].

.\ ________ ¢<d0>{hkl]
R
20 <5/ Vo

=
=~

(@) (b)

Figura 2.15: (a) Difraccion en una red libre de esfuerzos internos y (b)
sobre una red deformada. Con las lineas discontinuas se representan
una gama de distancias interplanares de diferentes cristales, mientras
que la linea continua se utiliza para marcar la distancia media entre

los planos de reflexién[65].

Un pequefio cambio en la distancia interplanar (A <d>{hkl}) se relaciona con el

desplazamiento de la posicion del pico (A <20>{hkl}) por la ecuacion:

{hki}
<d > thidy

A<d >

A<20>4,= —{ }tg <O >y = =2 <& >pay 19 <0 >, (6)



Donde los corchetes <> indican los valores medios medidos sobre los diferentes
granos difractados.

Puesto que la deformacidn de la distancia interplanar viene definida como:

A<d>
<E>qn= g U0 @)
<d >4
0 lo que equivale a decir < & >3 =—A <20 >4, €COtQ <0 >4 (8)

una variacion en la distancia existente entre los planos cristalogréaficos Ad, se traduce
en un desplazamiento angular del pico de difraccion 426, este desplazamiento es
mayor, a medida que el &ngulo de difraccion incrementa, debido al factor cotg ©.
Razon por la cual en la practica se trata de trabajar a altos valores de @ a fin de lograr

la mayor presicién [65,66].

Debido al caracter tensorial de los esfuerzos y deformaciones, se requiere trabajar
experimentalmente, tal como se representa en la figura 2.16, con dos tipos de sistemas

de coordenadas cartesianas:[65]:

o EIl sistema de la muestra S, siendo el eje S; normal a la superficie del
espécimen, mientras que S; Yy S, vienen definidas por la misma muestra (por

ejemplo paralelo y perpendicular al recubrimiento).

e Y el sistema del laboratorio L, siendo el eje L; dado por la direccion de
medicidn, el cual es normal a los planos de refleccion {hkl}, EIl eje L, es
paralelo a la superficie de la muestra y el eje L; es dado por el producto

vectorial L, X Ls.
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Fig. 2.16: Orientacion del vector de difraccion Q respecto al sistema de
coordenadas de la muestra, S. Los angulos ¥ y ¢ definen lo orientacion del
sistema de coordenadas L (el eje L, yace en el plano de la superficie de la
muestra). El sistema de coordenadas del Laboratorio, L, define las medidas

del espaciamiento interplanar <d(¥,¢)>q; a lo largo de eje L. [64].

El experimento consiste en rotar la muestra alrededor del vector de difraccion Q para
un angulo fijo 26. El eje L; es paralelo al vector difraccion. Durante las medidas la
muestra se rota y la posicion del vector Ls || Q se describe mediante los angulos ¢ y ¥

(con respecto al sistema de coordenadas S), figura 2.17.

La matriz de transformacion wj entre el sistema de la muestra S y el sistema del

Laboratorio L, viene dado por:

cospcos¥Y senpcos¥ —sen¥
o= =| —Sseng cos@ 0 9)
cospsen¥Y senpsen¥Y  cos¥
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Fig. 2.17: "Cradle” Euleriano empleado para cambiar las orientaciones

relativas de la muestra [64].

Puesto que el eje L se define mediante las direcciones ¢ y ¥, la deformacion media en
la direccion L; viene expresada por el componente ¢'s3, (el simbolo prima (') indica el
sisterna de laboratorio). €'s; se obtiene de la transformacion del tensor ¢ a partir de los

sistemas de la muestra al sitema del laboratorio:

&'y = ‘9'(0,\1/ = W3 W1 &
2 2 2 2 2
= &1, COS” 0.5eN“ W + £,5en“@.sen“ WY + g4, COS” ¥

+ £,56N20.5eN% P + £,5 COSP.SEN2Y + £,,5eN@.5eN2F  (10)

Se requiere un minimo de seis medidas en diferentes direccionte ¢, W para determinar

el tensor de deformacién triaxial.

Si se expresa €', v considerando que el recubrimiento delgado es isotropico y el estado
de esfuerzos es biaxial e insertando la ley de Hook, los efuerzos residuales en la

pelicula delgada puede calcularse a partir de la ecuacion (11)[64-67].



~ Sa(h)

1 1 2 7
. . Sa(hki) 2
83328(0’\?: 2 O-(osen \II"Fgl (11)
Donde - 0, =0y COS* @+ 01, SN2 + T SEN°p .

o, corresponde al esfuerzo normal en la direccion ¢. El esfuerzo o,
se define (en el volumen de interés, es decir, el recubrimiento) en la
superficie de las coordenadas del sistema.

- g es la deformacion normal a la  muestra.
g, =81(0o11 +07)

- Sy Y ¥2S;niy SON las constantes elasticas de difraccion (DEC).
Para materiales elasticamente isotropicos

-

Si(hkly = E
(12)

y

1 1+v

iy -
2 >2(hk)

(13)

Siendo E y v las constantes elasticas macroscépica, es decir, modulo

de Young y relacién de Poisson respectivamente.

Parra calcular los esfuerzos residuales en el recubrimiento, se requiere procesar un
cierto nimero de corridas independientes de rayos X con diferentes angulos ¥, y
luego, los esfuerzos del componente ¢ se obtienen a partir de la pendiente del grafico
€ow VS. sen’¥ (Figura 2.18). Esta técnica se le denomina “Método del sen®¥”
comunmente empleado para medir los esfuerzos residuales en recubrimientos delgados

[62-67].
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Fig. 2.18: Grafico &'¢, v Vs. sen’ ¥

2.2.2. Tratamiento de “Micro granallado”

El “micro granallado” es una técnica de tratamiento de limpieza superficial obtenido
por impacto de particulas sobre la superficie a tratar y con el cual se puede lograr un
excelente grado de limpieza y simultaneamente una correcta terminacion superficial
[8]. La menor rugosidad puede mejorar la resistencia al desgaste debido a la
disminucién del coeficiente de friccién entre el revestimiento y la pieza de trabajo,
evitando que se produzcan micro-soldaduras por contacto mecanico. Ademas, todavia
existe la posibilidad de lograr un atractivo efecto secundario, a saber, la introduccion

de esfuerzos residuales de compresién [9].

Se ha demostrado recientemente que el tratamiento de micro granallado realizado sobre
sustratos de metal duro recubiertos con una pelicula delgada, mejora la resistencia a la
fatiga, debido a la introduccién de esfuerzo residuales benéficiosos en el sistema, y

mejora el rendimiento de la herramienta recubierta [9,68-73]

S. Ruppi [74] y H. Holzschuh [75] lograron inducir esfuerzos residuales de
compresion mediante tratamientos de micro granallado en multicapas obtenidos por
PVD y CVD con presiones de entre 0,2 y 0,6 MPa. Ademas Holzschuh [75] presentd

un método para introducir esfuerzos de compresion, aplicando el tratamiento de micro



granallado, en multicapas obtenidaas por CVD, por remocién de la capa mas externa
de TiN de un recubrimiento Ti (C,N)/Al,Ox/TiN; sin embargo, no se menciona las
condiciones empleadas en el tratamiento superficial. Ademas, éstos investigadores
reportan mejoras en la vida Util de herramientas de corte recubiertas con alimina,
sugiriendo que esta mejora estéa relacionada con la introduccion de esfuerzos residuales

en la superficie del recubrimiento de alimina.

Sin embargo, a pesar de las distintas publicaciones, no se presenta un estudio
sistematica de como influye la presién del micro granallado sobre recubrimientos

producidos por CVD.



CAPITULO3
METODOLOGIA EXPERIMENTAL

3.1 SUSTRATO Y RECUBRIMIENTO

El recubrimiento comercial TiN/Ti(C,N)/x-Al,O; fue depositado sobre insertos de
carburo cementado (90% en peso WC-10% en peso Co) manufacturado por la empresa
BOEHLERIT GmbH & Co. KG in Kapfenberg, Austria. Las dimensiones de las
muestras fueron aproximadamente de 14mm x 14mm x 5mm. En la tabla 3.1 se indican

las principales propiedades del sustrato empleado en este estudio.

Los compactos en verde se obtuvieron mediante la técnica de sinterizacion de polvos.
Los polvos se mezclaron y se calentaron lentamente hasta una T = 600°C, con la
finalidad de eliminar el aglomerante polimérico (parafina). Posteriormente se
presintetizaron a 1200°C, para permitir la reduccion de los 6xidos, para finalmente ser
sinterizado al vacio a 1450°C. La densificacion de la mezcla de carburos y

aglomerante compactado se alcanzo por sinterizacién en fase liquida.

El recubrimiento en multicapas de TiN/Ti(C,N)/x-Al,O; fue depositado sobre el
sustrato de carburo cementado mediante la técnica de deposicion quimica en fase
vapor, CVD, en un reactor estandar de pared caliente a 1015 °C y 15 kPa (150 mbar)
de presidon. Las capas de TiN y Ti(C,N) fueron producidas a partir de una mezcla de
gases TiCl;-CH,-H,-N,, mientras que para la pelicula de Al,O; (depositado por
encima de la capa intermedia Ti(C,N)), la mezcla consistié de AICI;—CIH-CO,. Las
condiciones experimentales empleadas durante la deposicion permitieron obtener «-
Al,O; sobre la pelicula de Ti(C,N). El recubrimiento consistié de 3 capas: la primera
de 1,0 um de TiN, la segunda de 2,0 um de TiCN y la tercera y mas externa de 4,0 um
de k-Al,Os.

En la Tabla 3.1 se indica los parametros empleados en el proceso de deposicion y la

figura 3.1 muestra la micrografia del recubrimiento.



Tabla 3.1
Composicidn quimica y propiedades mas resaltantes del sustrato y detalles de la
produccion de los recubrimientos empleado en este estudio

Sustrato: Carburo Cementado
Composicién Quimica (% en peso)
wcC 90
Co 10
Propiedades Fisicas:
Densidad (g/cm®) 14,6 14,9
Tenacidad a la Fractura (MPa. m*) 410
Dureza Vickers (5 kg, GPa) 13-15
Resistencia a la flexién (MPa) 41670
Recubrimiento: TiN Ti (C,N) K-
Al,O4
Pardmetros de deposicion:
Temperatura (°C) 1015 1015 1015
Presion (MPa) 15 15 15
Gases:
TiCl, (9) X X -
AICl; (9) - - X
CH, (9) - X -
H, (g) X X X
N2 (9) X X -
HCI (g) - - X
CO(9) - - X
Espesores: 1 pm 2um 4 pm

AN mm

.‘5 ) o
TICIN) | [ o0,
TiN ; - " 10um

e L el L .
[ WAccV Magn Det WD Exp —— 2um
20.0 kv 8000 SE 83 15 0 bar - cross section - |
z 3 _ Cros ]

Fig. 3.1: Micrografia obtenida por Microscopia Electrénica de Barrido
en modo imagen de electrones secundarios, indicando las
diversas capas del recubrimiento k-Al,O; /Ti(CN)/ TiN y
espesores de los mismos, sin tratamiento  "Micro-
granallado™.



3.2

“MICRO-GRANALLADO”

Después de la deposicion, el recubrimiento fue sometido a un tratamiento de “micro-

blasting” o “micro-granallado”.  Las muestras se granallaron con una suspension

acuosa de particulas de alimina tipo corindon, pasante malla 320 (tamafio promedio de

particulas de 50 um). EI tratamiento de “micro-blasting” se realizé en un equipo

comercial dotado de un sistema tipo inyector, a presiones de 0,05; 0,1; 0,15; 0,2; 0.25

y 0,3 MPa durante un tiempo de 30 s a fin de asegurar la completa saturacién de la

superficie de las muestras.

3.3

CARACTERIZACION MICROESTRUCTURAL Y MORFOLOGICA

3.3.1 Microscopia Electrénica de Barrido (MEB)

Las caracteristicas morfologicas y topograficas de las superficie no pulidas y
las secciones transversales fracturadas de los distintos recubrimientos con y sin
tratamientos de micro-blasting se estudiaron a través de un microscopio
electronico de barrido (MEB) XL30 Phillips (serie L) tanto en modo de
imagen de electrones secundario (SE) como en modo de electrones primario o
retrodispersados (BSC). El potencial de trabajo fue de 20 kV, indistintamente
al aumento empleado. Por otra parte, se realizaron microanalisis quimico por
Espectroscopia de Rayos X de Energia Dispersiva (EDS), acoplado en el
MEB, en sus diversas modalidades, analisis puntual, lineal (line scan) y

mapeo de elementos (element mapping).

3.3.2 Microscopia Electrénica de Transmision (MET)

Las caracteristicas microestructurales de los distintos recubrimientos fueron
estudiadas a través de microscopia electronica de transmision (MET). Los

ensayos Se ejecutaron en un microscopio electrénico de transmision



(TEM/STEM) Philips TECNAI G® F20X-Twin de filamento de emision de
campo Yy una resolucién méaxima punto a punto de 0.25 nm. El equipo se opero
a 200 kV. Y en un microscopio JEOL 2200F TEM/STEM operando a 200 kV.
Ambos equipos poseen un sistema de espectroscopia y microanalisis por rayos
X (EDS), espectroscopia por perdida de energia de los electrones (EELS),
campo oscuro anular de gran éangulo (HAADF) usado para estudiar la
estructura del revestimiento de las muestras con y sin tratamiento de “micro-

blasting”.

La obtencion de cortes precisos de las muestras, para su observacion a través
del TEM, se llevo a cabo mediante el método tradicional, para las secciones
longitudinales y para las secciones transversales con un equipo de haz
enfocado de iones (FIB) con fuente de iones de Ga*, FEI Nova 200 FIB/SEM y
JEOL JEM—-9320. En el Anexo 1 se detalla el procedimiento seguido en cada

Caso.

3.3.3. Rugosidad

Las mediciones de rugosidad de las muestras con y sin tratamiento de micro-
blasting” se determinaron mediante la técnica de interferometria dptica en un
equipo de Perfilometria Superficial 3D New Zygo 2000 con analizador de

imagen marca LECO.

3.3 ANALISIS DE FASES Y ESFUERZOS RESIDUALES

A fin de evaluar los constituyentes que conforman las diferentes capas en las muestras
sin y con tratamiento de micro-granallado, se efectuaron andlisis de difraccion de rayos
X (DRX) utilizando radiacion sincrotrénica con alta resolucion, en la estacion
experimental G3 en DORIS I1l, HASYLAB, DESY, en Hamburgo, Alemania.



Los pardmetros empleados para la identificacion de fases por radiacién sincrotronica

fueron:

- Energia de radiacion: 6,9 keV
- Radiacion de Co: (Aco=1.7904 A)

- Tamarfio del haz o tamafio focal: 4mmx1mm

Los esfuerzos residuales sobre la superficie del revestimiento de x-Al,O; se
determinaron utilizando un difractometro de cuatro circulos operando con
radiacion de Co-Ko y geometria de haz paralelo, empleando el método de sen®¥
[60]. Debido a la débil textura macroscopica de la capa de k-Al,O3, las medidas
de los espaciamientos reticulares se realizaron para 24 direcciones definidas por el

angulo de inclinacién y entre 0 °y 89,8 © y el azimut ¢ entre 0 °y 180 °.

Si se considera que el plano X; — X, €s el plano de la superficie de una lamina o
como ocurre, por ejemplo, en los revestimientos (ya que la expansion en una de las
direcciones, ejemplo, en la direccion xs, es pequefia comparada con las otras dos
direcciones -x;, X,-); los esfuerzos en la direccion x; puede suponerse
despreciables, es decir, o13=6,3=0633=0. Esta condicion es denominada estados de
esfuerzos planos o estado de esfuerzo biaxial [65,67]. El tensor de esfuerzos que
yace en el plano de la superficie viene dado como:

oy 03, O
Oy =0y 0y 0

ij
0 0 O

El equilibrio requiere que c1,=051, por lo tanto:

oy 0y, O
o; =|o, 0, 0 (14)

ij
0 0 O

Por otra parte, en peliculas delgadas, es frecuente la simetria rotacional en el plano

del recubrimientos (la normal de la superficie es el eje de simetria).



De acuerdo a Welzel [77] y Klaus [78], considerando que el estado de esfuerzos
en los recubrimientos es biaxial y de simetria rotacional (es decir, 611=62=0y,
012=013=03=033=0) y tomando en cuenta que la relacion esfuerzo residual-
deformacién depende de la profundidad z (depth-dependence of the in plane
residual stresses”) por debajo de la superficie, la correlacién entre la deformacion
de lared y el tensor de esfuerzo residual en el plano, o, puede expresarse como
[77, 78]:

Ew\T
(E s,.sen’¥ +s,)
Donde: &y €s lamedida de la deformacion de la red,

o, corresponde al esfuerzo residual en el plano

7 es la informacion de la profundidad y
1 . . .
ESZ y s; son las constante elastica de difraccion (CED) del plano

especifico.

La deformacion de la red fue medida para reflexiones de los planos {135} del
recubrimiento k-Al,O;.  Las constantes elasticas de difraccién para k-Al,O; se
estimaron empleando valores de médulo de Young y relacion de Poisson, medidos a
temperatura ambiente por B.Holm [79]; siendo el mddulo de Young, E =361,7 GPay

relacion de Poisson, v =0,24.

Debido a la atenuacion exponencial de los rayos X en el material (ley exponencial de
atenuacion de Beer), se debe distinguir entre los perfiles de profundidad de pelicula
real (“espacio real"), e,,(hkl, z), y los perfiles de profundidad de la pelicula
exponencialmente ponderados (“"espacio de Laplace), ¢, (hkl, t), cantidad accesibles

experimentalmente. Si el parametro de red libre de deformacion, do no depende de z, el



perfil de esfuerzos del espacio real y espacio de Laplace se correlacionan por la
ecuacion:

dy (hkl7)

£ (ML) =4 " hki o)

D¢ ,
. [ dy (hkl, e dz (15)
0

= d_ S -1
0 _[ e ¥7dz
0
Donde - Dj representa el espesor de la pelicula.
- z es el perfil de la profundidad y
. . . noé.cos¥ .
- 1 es la informacion de la profundidad con 7 = se@%, siendo p el
Y7,

coeficiente de absorcion lineal.

Debido a que el limite superior de la integrar del numerador de la ecuacién (15) es del

tipo Fredholm [79], para D; >>r, valida para materiales volumétricos, el limite

superior puede reemplazarse por infinito y la ecuacion toma la forma real de la

transformada de Laplace con respectoa ¥/ .

Considerando que la profundidad de penetracion del haz de rayos X puede reducirse
trabajando la difraccion en modo de energia dispersiva 0 mediante difraccion
sincrotrénica de haz blanco (siendo esta Gltima empleada en este estudio); el haz de
Rayos X penetra completamente en la pelicula, luego, z es mayor que el espesor Ds .
Bajo estas caracteristicas, puede aplicarse, segun Ch. Genzel [64,81], el concepto de
profundidad de penetracion “efectiva”, o informacion de profundidad, T
(entendiéndose por ello como la contribucion de cada subcapa dz a la profundidad z

por debajo de la superficie respecto a la sefial ponderada registrada por el factor de



atenuacion exponencial) ya que zg, define la profundidad a partir de la cual se genera

la difraccion.

De acuerdo a esta definicion, zg. se puede ajustar dentro del espesor da la pelicula

cambiando el &ngulo vy :

Tz.e_%.dz
0

D.ef%
Tefec = p =7- —_7 (16)
je‘z/ dz 1-e s
0
Donde: T es la profundidad de penetracion promedio para muestras de espesores

infinitamente delgado, el cual es una funcion de la inclinacion de .

D es el espesor de la capa k-Al,Os.

Bajo este enfoque, la maxima profundidad de penetracion se alcanza en el limite de la

mitad del espesor de la capa (D/2) y a medida que la relacion D/t decrece en la

ecuacion (16) ella tiende a cero.

También se determiné el ancho integral de las reflexiones seleccionadas en funcién de
las condiciones del “micro-blasting” o micro-granallado.  Esta cantidad est&
relacionada con la densidad de defectos cristalinos (dislocaciones, fallas de
apilamiento) y con los pequefios tamafio de los cristalitos (es decir, los dominios sobre
los que la difraccion es
coherente) [81]. El ancho integral para cada condicién representa un promedio en el
resultado obtenido en los diferentes angulos v - mediante el ajuste de la (135) lineas de

difraccion con funciones pseudo-Voigt.



4.1.

CAPITULO 4
RESULTADOS

MICROESTRUCTURA DE MUESTRAS RECUBIERTAS SIN TRATAMIENTO
DE “MICRO-BLASTING”

La morfologia de las superficies de la herramienta de corte recubierta sin
tratamiento de micro-blasting o micro-granallado se presenta en la figura 4.1.
La superficie se caracteriza por la presencia de una microestructura de grano
fino de tamafio aproximado de 0,5 a 1,5 um (Fig. 4.1.a y 4.1.b), con forma
hexagonal (Fig. 4.1.c - 4.1.d). Esta morfologia es tipica de superficies
recubiertas de k-Al,O; producidas mediante la técnica CVD [6,85]. Se puede
observar ademas, unos pocos granos, con distribucién aleatoria de agregados
de cristalitos y monocristales de k-Al,Os, con crecimiento exagerado y un
tamafio aproximado de 5 um, emergiendo de la superficie de las muestras (Fig.
4.1.e-4.1.h). Estos granos con crecimiento exagerado aumentan en cantidad
cerca de la punta de la herramienta.  La rugosidad Ra promedio de la

superficie fue de 0.23+0.01 um.

La figura 4.2 corresponde a una micrografia obtenida por microscopia
electrénica de barrido empleando el modo de electrones retrodispersados o
electrones primarios (BSC). Puede observarse la presencia de un enrejamiento
de grietas en la superficie, indicadas por las flechas denominadas como “p”.
Estas grietas son principalmente intergranulares. También se observan la
presencia de un segundo grupo de grietas sobre la superficie, indicadas con las

[P

flechas denominadas “s”. Estas grietas son frecuentes, pero no siempre

transgranulares.

Se pudo apreciar que las grietas “s” se iniciaban alrededor de un monocristal o
de un agregado de cristalitos con crecimiento exagerado, tal como se nota en
las micrografias de la figuras 4.3, siendo posiblemente este crecimiento

exagerado el causante de dicha formacion.



Fig. 4.1:

(A) (B)
Micrografia obtenida por Microscopia Electronica de Barrido en
(A) modo de electrones secundarios y (B) modo de electrones primarios
o electrodispersados, mostrando morfologia de la superficial de la
herramienta de corte recubierta, sin tratamiento "Micro-blasting”.
(a) y (b) Superficie de la muestra recubierta. (c) y (d) detalle de la zona
indicada, mostrando la forma hexagonal de los cristalitos. (e) y (f)
crecimiento exagerado de un monocristal de x-AlLOs;. (g) y (f)
crecimiento de grupos de cristalitos emergiendo de la superficie de «-
Al,Os.
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Fig. 4.2:Micrografia obtenida mediante Microscopia Electronica de Barrido en
modo de electrones electrodispersados o primarios (BSE) mostrando el
enrejamiento de grietas presente sobre la superficie de la muestra sin tratamiento
de micro-granallado.  Las flechas indicadas con “p” correponden a grietas
transgranulares debido a enfriamiento de la muestra desde T de deposicién a T

ambiente y las flechas indicadas con “s” corresponden a grietas secundarias.

La figura 4.4 muestra las im&genes SEM de la seccion transversal fracturada de la
herramienta de corte recubierta, tanto en modo de electrones secundarios, SE, (Fig.
4.4.a) como en modo de electrones retrodispersados, BSE, (Fig. 4.4.b). Los
recubrimientos de TiN/ Ti(CN)/x-Al,O; presentan peliculas continuas y uniformes,
con morfologia alargada en la direccion paralela al eje c, es decir, los granos de TiN,
Ti (CN) y x-Al,O; crecen epitaxialmente en forma de columnas de grano fino,
perpendicular a la superficial del sustrato. Las capas TiN/Ti(CN)/x-Al,Oz parecieran
mostrar buena adherencia a los carburos cementados, pues no se observan poros, ni
formacion de fase fragil, ni separacion entre sustrato y revestimiento.
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Fig. 4.3: Micrografia obtenida mediante Microscopia Electrénica de
Barrido en modo de electrones electrodispersados o primarios
(BSE) donde se muestra el inicio de las grietas secundarias en
(@) un monocristal con crecimiento exagerado y (b) un

aglomerado de cristalitos de k-Al,Os.



El espesor de la capa es homogénea en todo el recubrimiento, correspondiendo a unos
0,45 um para la capa mas interna, TiN; 3,0 um para el intermedia, Ti (C,N), y, de
4,2 + 0,05 um para el mas externo, k-Al,Os. No se observa porosidad dentro de las
columnas de kx-Al,O; ni en la interfase x-Al,O4/Ti(C,N), pero si se notan entre los

limites de las columnas de k-Al,Os.
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Fig. 4.4: Micrografia obtenida mediante Microscopia Electrénica de
Barrido en modo de electrones (a) secundarios (SE) y (b)
retrodispersados (BSE) de la muestra de Carburo de

Tugnsteno recubierta, sin tratamiento de micro-blasting.

En la Fig. 45 y 4.6 se presenta el analisis lineal y mapeo de elementos por
espectroscopia de energias dispersiva de Rayos-X (EDX) respectivamente, a través de
la seccidn transversal fracturada, es decir, WC-Co/TiN/ TiCN/ x-Al,O;. Hay que
notar que la intercepcion de las lineas del Al y del Ti se encuentra ligeramente
desplazada respecto a sus maximos, indicando que la interface presente es muy
pequefia. Igual ocurre entre la capa de TiN y el sustrato. Por otra parte, el mapeo de
los diversos elementos representados en la figura 4.6 confirma la afirmacién anterior
al estar bien delimitada las areas que contienen cada uno de los elementos

constituyentes tanto del sustrato como del revestimiento.
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Fig. 4.5: Analisis lineal de elementos por Espectroscopia de energia
dispersiva de Rayos X, EDX, a través de la seccion
transversal fracturada de la herramienta de corte
recubierta sin micro-granallado.



Fig. 4.6:

Mapeo de elementos por Espectroscopia de energia

dispersiva de Rayos X, EDX, a través de la seccion
transversal fracturada de la herramienta de corte

recubierta sin micro-granallado.



La imagen STEM de la seccion transversal del recubrimiento de la herramienta de
corte sin micro-granallado se muestra en la figura 4.7. La zonas mas oscuras en la
parte inferior corresponde al sustrato WC-Co (los granos de WC se ven en color
negro). La capa de TiN con un espesor de 0,5 um, se encuentra adyacente al sustrato.
Por encima de TiN, se localiza Ti (C, N). Esta capa presenta un cambio en la
morfologia de los granos, haciéndolo aparecer como dos estructuras distintas. La
primera sub-capa consiste en granos columnares con un ancho aproximado a 0,1 pum.
La siguiente sub-capa posee granos significativamente mas pequefios con una
morfologia tipo “agujas” y aparece orientado al azar. La capa superior se compone de
k-Al,O3 (de contraste mas claro) y los granos muestra un crecimiento a lo largo de la
direccion de deposicion CVD, perpendicular al sustrato.

Fig. 4.7: Micrografia obtenida mediante Microscopia Electrénica de transmision-
barrido en imagen de campo oscuro de gran angulo (HAADF-STEM)
(a) seccion transversal de la muestra de carburo cementado recubierta

(b) Imagen ampliada de la zonas del recubrimiento externo k-Al,Os.



La microestructura de la region de k-Al,O; concuerdan con las reportadas por otros
autores [5, 49, 86,87], y con las observaciones de las imagenes obtenidas por MEB, es
decir, la estructura del recubrimiento de «-Al,O3 es columnar de grano fino, con un
ancho entre 0,5 a 1,0 um y su longitud es similar al espesor de la capa k-Al,0; que es
de varios micrometros. También es evidente de la micrografia la baja porosidad de la

columna de «-Al,0Os.

La Fig. 4.8. muestra el patrén de difraccion de rayos X (SAED) indexado, tomado de
una columana de x-Al,0;. Se han realizado muchos estudios con la finalidad de
determinar la estructura de k-Al,O;, [88,89], estos estudios han indicado que k-Al,Os
es una fase metaestable con una estructura cristalina ortorrémbica, pero con un
empaguetamiento compacto de iones de oxigenos. La distancia interplanar de algunas
familias de planos, tales como la de los grupos con indices (131 ) y (20I), son siempre
los mismos. Por ende los patrones de difraccion para algunos ejes de zona, los cuales
estan rotados 120° uno respecto a otro, son similares y no pueden distinguirse por
SAED. Sin embargo, tal como lo reportan los investigadores, la direccion de
crecimiento preferencial de x-Al,O; ocurre a lo largo del eje ¢, y cada grano columnar
de k-Al,O3 estd constituido por diversos “twins”, (Fig. 4.8.c)), los patrones SAED

constituye la superposicion de muchos twin de dominios relacionados.

La figura 4.8.(b) muestra el &rea seleccionada para la toma del patron de difraccion
SAED. En dicha &rea se puede notar lineas a lo largo de la direccion de crecimiento de
la columna de k-Al,O3 correspondiente a los “twins” que une los subdominios de cada
grano, es decir el patron de difraccion pertenece a la superposicion de 3 ejes de zonas
[010], [310] y [ 310], cada zona correspondiente a un twin del dominio de k-Al,O; de
la muestran. El patron de difraccion de la fig 4.8.(b) se refiere a uno de estos
dominios y puede indenxarse utilizando como eje de zona [010], [310] o [ 310].

Ellos corresponden a la rotacion de 120° de la direccién [001].



Fig. 4.8: Micrografias obtenida mediante Microscopia Electronica de
Transmision TEM:
(a) Patron de difraccion de area selecta SAED, de la zona
indicada en (b)
(b) HAADF/STEM de la capa de k-Al,O3 sin tratamiento de
micro-

granallado

(c) Imagen tomada con  microscopio eletronico de
transmision de alta resolucion en modo de campo brillante
(BF-HRTEM), mostrando los dominios del cristal debido a
muy pequefias desorientaciones, 120° uno respecto al otro
(“twins”)

(d) Imagen ampliada de la zona indicada en (b) mostrando la
presencia de defectos planares presente relacionados con el
defecto “twins”.

Otras zonas, empleando BF-HRTEM y mayor aumento en el del recubrimiento k-
Al,O3 con su respectivo patron SAED, fueron investigadas con el fin de evidenciar
los defectos dentro de la capa mas externa del recubrimiento y la posible

transformacion «— a-Al,0;.  Las micrografias no revelaron presencia de



dislocaciones, pero si una alta concentracion de defectos planares, todos ellos
relacionados con el defecto “twin”. Por otra parte, todos los patrones SAED
indicaron presencia unicamente de k-Al,O;. No se obtuvo evidencias de la
transformacion de fase. Las dos posibles variaciones de alimina (la forma
termoestable k-Al,O; y la forma polimoérfica estable a-Al,03) poseen simetrias bien
diferentes, por lo podria distinguirse facilmente mediante este tipo de estudio, lo que
concuerda con los estudios de difraccion de rayos X (DRX) usando radiacion

sincrotrénica de alta resolucién.

El patron de difraccion de rayos X del carburo cementado recubierto, sin tratamiento
de micro-granallado, se muestra en la figura 4.9. La profundidad de penetracion del
haz de rayos X fue de aproximadamente 8 um, por lo que se obtuvo tanto una
penetracion completa del sistema de recubrimiento, como una pequefia contribucion

del sustrato indicado por los picos asociados a las reflecciones de WC.
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Fig. 4.9: Difractograma de Rayos X del sistema WC-Co/TiN/Ti(CN)/kx-Al,O3,
tomada a y=0°, con radiacion sincrotronica a 6,9 KeV y Ac=1,7904 A,
Las flechas moradas indican las posiciones de la reflexion (135) de k-
Al,O3, empleada para la evaluacion de los esfuerzos residuales.



4.2.

Las medidas de difraccion, también revelaron que la capa intermedia estaba
compuesta Ti(Co3Np 7). La relacion de intensidades entre los picos de k-Al,O3,
especialmente a bajo valor de 26, muestra la presencia de una capa con
textura. Tal como se indic6 al inicio de esta sesion, el difractograma de Rayos
X, no revela reflecciones asociadas a-Al,Os, y por ende no se evidencia
ninguna transformacién de fase x-— a-Al,O3 durante la deposicion del

recubrimiento por CVD.

MICROESTRUCTURA DE MUESTRAS RECUBIERTAS CON
TRATAMIENTO DE “MICRO-BLASTING”

En las figuras 4.10 y 4.11 se presentan la seccion transversal y superficial de
las muestras de WC-Co/TiN/Ti(C,N)/ k-Al,O5 después del tratamiento micro-

granallado, a las distintas presiones.

En general, las muestras tratadas a bajas presiones de granallado (Fig. 4.10), es
decir entre 0,05y 0,1 MPa no presentan cambios morfoldgicos apreciables,
pero si una ligera disminucion en de la rugosidad (tabla 4.1). Por otra parte, a
presiones tan bajas como 0,15 MPa, comienza a observarse (figura 4.11) una
pérdida de material de la superficie del revestimiento y por ende disminucion
en el espesor del recubrimiento (Tabla 4.1), asi como también un aumento en
el nimero de grietas. Estas grietas son transgranulares y pareciera confinado

Unicamente a la zona proxima mas externa de la superficie (figura 4.12).

A una presion de granallado de 0,2 MPa se aprecia un efecto de
“aplanamiento” de los granos Yy una descamacion de la capa, como
consecuencia del impacto que ejercen la granalla sobre la superficie
(Fig. 4.13). Mayores presiones (0,25 y 0,3 MPa) dan lugar a fuertes
cambios en la topografia de la superficie, debido a mecanismos de

desgaste abrasivo y aumento en el nimero y longitud de las grietas.



Fig. 4.10: Micrografia obtenida mediante Microscopia Electrdnica de Barrido en

modo de electrones secundarios (SE) mostrando el efecto que ejerce la
presién de granallado sobre el recubirmiento de x-Al,O;, tanto en

secciones transversales (a, c y ) como superficiales (b,d y f).

(a) y (b) corresponde a una presion de granallado de 0,05 MPa;
(c) y (d) de 0,10 MPa y
(e) y (f) para 0,15 MPa.



Tablas 4.1:

Valores de Rugosidad Aparente, Ra, Altura maxima entre Pico y Valle, Rz y
espesor de k-Al,O3, en funcién de las presiones de granallado empleados en el

estudio
Presion de | Rugosidad aparente, Altura maxima Espesor de la
granallado Ra, entre Pico y Valle, capa,
(en MPa) (en um) Rz, k-Al,O3
(en pm) (en pm)
0 0.110 + 0.008 0.690 + 0.004 4,2 +0,05
0,05 0.096 + 0.004 0.540 £ 0.004 4,2 £0,05
0,1 0,079 + 0.006 0.480 + 0.004 4,0 £0,05
0,15 0.038 = 0.004 0.190 = 0.003 3,4£0,05
0,2 0.045 = 0.003 0,250 = 0.003 3,0x£0,05
0,25 0.074 £ 0.004 0.440 = 0.003 2,5+0,05
0,3 0.084 + 0.004 0.540 = 0.005 2,5+£0,05

Micrografia obtenida mediante Microscopia Electronica de

Barrido en modo de electrones secundarios (SE)

(a) de las areas desgastadas en la superficie del recubrimiento a
P=0,15 MPa y

(b) detalle de (a)



Fig.4.12:  Micrografia obtenida mediante Microscopia Electrénica de
Barrido en modo de electrones secundarios (SE)
(a) de la superficie del recubrimiento a P=0,15 MPa mostrando la
configuracion de la grieta y
(b) detalle de (a), mostrando la presencia de una grieta

transgranular.

En todos de los casos, la micoestructura de la capa intermedia Ti (C,N) no
es
afectada por el impacto de las particulas abrasivas.

En la figura 4.14 se muestra la microestructura de la seccion transversal de los
recubrimientos en la condicion de “micro-granallado” a 0,1 y 0,3 MPa,
obtenidos mediante STEM. Comparando las microestructuras en las diferentes
condiciones se puede notar que la Unica diferencia significativa esta
relacionada a la disminucion del espesor de la capa de k- Al,Os. La influencia
de la presion de micro-granallado en el espesor de la capa mas externa (k-

Al,O3) se puede observar en la tabla 4.1.
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Fig. 4.13: Micrografia obtenida mediante Microscopia Electrénica de

Barrido en modo de electrones secundarios (SE) mostrando los
cambios producidos en el recubirmiento de k-Al,O; después del
micro-granallado, tanto en secciones transversales (a, ¢y €) como

superficiales (b,d y f).

(a) y (b) corresponde a una presion de granallado de 0,20 MPa;
(c) y (d) de 0,25 MPa y
(e) y (f) para 0,30 MPa.



Fig. 4.14:

Micrografias obtenida mediante Microscopia Electronica de
Transmision TEM: (a) y (b) modo HAADF/STEM

mostrando la seccion transversal del recubrimiento en

condicién de micro-granallado a (a) P= 0,1 MPa vy (b) 0,3
MPa. (c) Imagen tomada con microscopio eletronico de
transmision de alta resolucion en modo de campo brillante
(BF-HRTEM), mostrando los defectos planares dentro en el
recubrimiento k-Al,O; en condicion de micro-granallado a

0,3 MPa, con su respectivo patron de difraccion.



Los resultados obtenidos muestran claramente que el tratamiento de “micro-blasting”
no perjudica la adherencia del recubrimiento. Ademas, la capa de Ti(C, N) no esta
afectada por el tratamiento mecénico, pues la reduccion del espesor estd confinada

Unicamente a la parte superior del revestimiento de alimina.

La micrografia TEM en modo de campo brillante (Fig. 4.14) sugiere la presencia de
defectos planares o defectos tipo “twins” dentro de la capa de alimina del
recubrimiento en condicién de micro-granallado. Hay que recordar que la alimina es
un material ceramico y por ende, de naturaleza fragil. Los materiales cerdmicos
poseen, por lo general, pocos sistemas de deslizamiento, en consecuencia pocas
posibilidades para el deslizamiento de las dislocaciones. Indistintamente a de la
presién empleada durante el micro-granallado, la concentracion de los defectos
relacionado con los “twins” parece ser similar, lo que sugiere que el proceso de
“micro-blasting” no influye sobre la densidad de defectos observados en la capa de

K'A|203.

El micro-granallado conlleva a una disminucion de la rugosidad sobre la superficie
del recubrimiento de alimina hasta alcanzar una presién de granallado de 0,15 MPa,
como se como se aprecia en la tabla 4.1. Para presiones de granallado superior a 0,2
MPa, la rugosidad incrementa nuevamente debido al fuerte deterioro del
recubrimiento. Esta pérdida de material y por ende disminucion en el espesor del
recubrimiento mas externo, provoca un aumento en la intensidad de las reflexiones
de WC, debido a la mayor contribucion del sustrato (figura 4.15). No se observan
cambios en las relaciones de intensidades entre los picos con incremento de la

presion de micro-granallado.

4.3. ANALISIS DE ESFUERZOS RESIDUALES

(hk!

Las curvas que muestran la correlacion de las distancias d, ™) con sen*y del

recubrimiento de k-Al,O3 en la condicion de depositado y micro-granallado
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Fig. 4.15: Difractograma de Rayos X del sistema WC-
Col/TiN/Ti(CN)/x-Al,O; bajo diferentes presiones de
micro*granallado, tomada a w=0° con radiacion

sincrotronica a 6,9 KeV y Ac,=1,7904 A.

(0,1 y 0,3MPa) se presentan en la figura 4.18. La distribucion obtenida de
d,"™)-seny, en todas las condiciones, es lineal y con pendiente positiva hasta
sen®y = 0,92, indicando la presencia de esfuerzos residuales de naturaleza
tensil dentro de la capa k-Al,Os3, y puede ser evaluado mediante el método
convencional de seny. A grandes angulos de y (y> 73,6°) o baja
profundidad de penetracion; es decir en el tope de la superficie del
recubrimiento, se produce una fuerte caida en la curva de distribucion d, "
vs. sen’y revelando la presencia de un gradiente de esfuerzos residuales en el
plano. Resultados similares fueron obtenidos por M. Klaus et al. [""*M. Klaus
et al (2008)], al estudiar un sistema de multicapas de Al,O3/TiCN sobre WC-
Co obtenidos por CVD y sometidos a una remocion de la capa Ti (CN) mas

externa mediante granallado.



El esfuerzo residual promedio en el plano, sobre el recubrimiento de x-Al,Os
es de 355+41 MPa para la muestra sin tratamiento de micro-granallado, de
349+45 MPa para la condicion de micro-granallado a P=0,1 MPa y de 392+39
MPa para la de 0,3 MPa (Figura 4.18). Se puede notar que el minimo de
tension residual promedio corresponde a la presion de granallado de P=0.1
MPa, luego, a pesar de que no se ha alcanzado inducir esfuerzos de
compresion en la capa de x-Al,O3, pareciere producirse una ligera reduccion

de la tension residual.

Tal como se indic6 anteriormente, a grandes angulos v (y> 73,6°) 0 baja
profundidad de penetracién, se produce, para todos las condiciones estudiadas,
una fuerte caida en la curva de distribucion d,™" vs. sen® v (figura 4.17)
revelando la presencia de un gradiente de esfuerzos residuales en el plano.
Luego basados en la distribucion de sen®y y mediante la utilizacion de la
ecuacion (16) se determind la distribucion de penetracion de los esfuerzos

residuales en el recubrimiento k-Al,Os3.

Estos perfiles de esfuerzos residuales-profundidad de penetracion resultaron
similares tanto para las superficies en condicién de depositada como para

aquellas sometidas a micro-granallado tal como se muestra en la Fig. 4.19.

El esfuerzo residual que se obtiene en el centro de recubrimiento de k-Al,Os,
oy 1~1,5um)= 399MPa, mientras que el obtenido en la superficie mas externa
cae a oy t~0um) = -32 MPa. Esto indica que los esfuerzos residuales de
tension van disminuyendo y eventualmente se convierte en esfuerzos de
compresion sobre la superficie de la capa de k-Al,0;. Un comportamiento
similar se observa para la muestra micro-granallada a P=0,1 MPa. El esfuerzo
residual de tension dentro del recubrimiento es ligeramente menor o, (t
~1,5um)= 443 MPa, mientras que en la superficie se presenta un esfuerzo

residual de compresion oy (t = 0um) = - 42 MPa.
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Fig.4.17:  Esfuerzos residuales promedio en el plano, del
recubrimiento xk-Al,O; para la reflexion (135) vs

la presion de micro-granallado

Finalmente para la muestra tratada a P = 0,3 MPa los valores dentro del
revestimiento fueron de oy (t = 1,5 um) = 546 MPa'y o (t = 0) =153 MPa; en
este caso a pesar de obtener dentro de la capa de alimina solo esfuerzos de
tensién, sobre la superficie sigue siendo menor que en el centro del mismo

(tabla 4.2)
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Fig. 4.18:  Perfil de profundidad de penetracion de los

esfuerzos residuales obtenidos a partir de la
evaluacion de la distribvucién de sen“y mostrado
en la Fig. 4.17 para:

(a) muestra sin tratamiento de micro-granallado
(b) muestra con micro-granallado a P=0,1MPa

(c) muestra con micro-granallado a P=0,3 MPa



Tabla 4.2:

Valores de los esfuerzos residuales internos del recubrimiento k-Al,O;
en funcion de la presién de granallado.

Presion Esfuerzos Valores de esfuerzo en Valores de esfuerzo
de residuales la zona mas externa de en la zona media de la
granalla promedio en la capa de k-Al,O3, capa de k-Al,O3
do el plano o/(1=0), o/(t=1,5),
(MPa) [MPa] [MPa] [MPa\
0,0 355+41 -32 399
0,1 349+45 -42 443
0,3 392+39 153 546

Por otra parte, en de la curva d,"™" vs. sen® y de la figura 4.17, no se aprecia
una real separacion entre y*y v, lo que indica ausencia de esfuerzos de corte

en todos los casos investigados [89].

En la figura 4.19 se presenta la relacién del ancho integral promedio de la
refleccion (135) del recubrimiento superior de k-Al,Oz; en funcion de la
presion de granallado. En ella se puede notar que no ocurren incrementos
significativos en la densidad de imperfecciones reticulares al aumentar la

presion de micro-granallado, lo que concuerda con las observaciones en MET.

[°1
o
o
=3

k-Aly0s (135)

0.40 -

Ancho Integral,

0.204 i
00 005 01 015 02 025 030

Presion de micro-granallado, [MPa)

Fig. 4.19: Ancho integral de la refleccién (135) en funcién de la

presion de micro-granallado
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CAPITULO5
DISCUSION DE RESULTADOS

MICROESTRUCTURA DE MUESTRAS RECUBIERTAS SIN

TRATAMIENTO DE MICRO-GRANALLADO

Tal como se indico en el capitulo anterior, la morfologia de las superficies de
la herramientas (fig. 4.1) se caracteriza por la presencia de un grano fino, de
forma hexagonal; morfologia tipica de las superficies recubiertas de -
Al,Og3, tal como lo indicaron Hansson et al. [6] y Kathrein et al. [85]. Por
otra parte, también pudo observarse la presencia de un enrejamiento de

e 9

grietas, indicadas por las flechas denominadas como “p” (grictas
intergranulares) y “s” (grietas frecuentemente transgranulares) en la figura
4.2. Es bien conocido [6, 37, 83] que las grietas “p” se presentan cuando el
inserto es enfriado desde la temperatura de deposicion de k-Al,O; a
temperatura ambiente, y se deben a las diferencias de expansién térmica
entre sustrato y el recubrimiento k- Al,Os;, mientras que la formacion de
grietas intergranulares ha sido atribuida por diversos autores [7, 84] a la
transformacion k— a-Al,O3, producidas durante el proceso de deposicion.
Ellos indicaron que la transformacion x— o-Al,O; acaece por un
rearreglo de atomos en la red, a pequefia escala, y como resultado se produce
una pérdida de volumen y la correspondiente formacién de grieta.
Aunque en la literatura se ha reportado la presencia de este tipo de grietas
transgranulares, no hay evidencia de la ocurrencia de tales transformaciones
en la superficie de las muestras estudiadas en este trabajo, ya que los
difractogramas DRX realizados, solo revelaron reflexiones asociadas con k-
Al,O3. Tal como se evidencid en la figura 4.3, la presencia de las grietas “s”

se iniciaban alrededor de un monocristal o un agregado de cristalitos con
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crecimiento exagerado, siendo éste probablemente el causante de la
formacion de este tipo de grietas.

El andlisis de la seccion transversal del recubrimiento de la herramienta de
corte sin micro-granallado, representada en la figura 4.7, indica que la capa
de «-Al,O3 puede describirse como granos columnares con crecimiento
preferencial a lo largo de la direccion [001], o perpendicular a la superficie
del sustrato. Cada grano consiste de un gran nimero de dominios, debido a
“twins” relacionados por una rotacion de 120°. Estudios realizados por Liu
y Skogsmo [87] y Ollivier [88] indicaron que k-Al,O; es una fase
metaestable, de red de Bravais primitiva con estructura ortorrémbica y
empaguetamiento compacto de oxigeno. De aqui que las condiciones de
difraccion son h00, h=2n; 0kO, k= 2n; 00I, I=2n y Okl, k+I=2n. Hay que
hacer notar que los planos (001) con 1=2n+1 estan prohibidos por el grupo
espacial, pero a veces estan presente en los patrones debido a la doble
difraccion. Luego el patron de difraccion mostrado en la figura 4.8 puede

indexarse utilizando como eje de zona [010] o [ 310].

EFECTO DEL MICRO-GRANALLADO SOBRE LA

MICROESTRUCTURA Y LA RUGOSIDAD.

Tal como se indic6 en la sesién anterior el tratamiento de micro-granallado
Unicamente afecta la capa mas externa del recubrimiento, es decir la capa de
k-Al,O;. Tanto las imagenes de MEB y MET mostraron que la capa

intermedia Ti(C, N) no es perturbada.

Un cambio en la topografia del recubrimiento de alimina aparece en la zona
mas cercana de la superficie, principalmente a presiones mayores que 0,15
MPa. Este cambio se aprecia como un “aplanamiento” de los granos y
una descamacion progresiva de la superficie de la capa mas externa;

como consecuencia del fuerte efecto abrasivo producido por el impacto de



las granallas de alumina, es decir, el impacto de las granallas remueve
material del revestimiento de alimina (figura 5.1), lo cual resulta en una
disminucién de la rugosidad de la superficie y del espesor de la capa de
alumina (Tabla 4.1).

La menor rugosidad en la zona de contacto del recubrimiento, tal como lo
han indicado diversos investigadores [90-92] disminuye el contacto
mecéanico entre las asperezas del par tribolégico herramienta-pieza de trabajo
y por ende a un menor coeficiente de friccion lo que contribuye a la mejora

de la vida util de la herramienta

A presiones de micro-granallado mayor a 0,2 MPa, aumenta la rugosidad del
recubrimiento debido al deterioro de la capa de alimina. Este deterioro esta
relacionado con la perdida extensiva del material que ocurre con el
incremento de la presion, tal como se observa en la figura 5.1. La remocion
del recubrimiento de alimina genera un incremento en la intensidad de las
reflexiones de WC, puesto que se registra una mayor contribucion del
sustrato (Fig. 4.15).
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Fig.5.1: Efecto que ejerce el microgranallado en la superficie del

recubrimiente bajo diferentes presiones de granallado.
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5.2.1

ORIGEN DE LOS ESFUERZOS RESIDUALES

Macro-Esfuerzos

Los recubrimientos CVD se conocen por involucrar esfuerzos residuales
debido a diferencias térmica, generados por cambios de temperaturas desde
la temperatura de deposicién hasta la temperatura ambiente [7,11,53, 56].
Es decir, el estado de esfuerzos — deformacion en el recubrimiento cambia
debido a las deformaciones introducidas por diferencias en el coeficiente
térmico de expansion entre la capa y el sustrato. Los maximos esfuerzos
inducidos por el enfriamiento puede estimarse usando la ecuacion de
Dietzel [93]

{ER(aR — G )AT}

) (1-vs) |dg
1 VR)+{|: E. }ds}

Donde « es el coeficiente linear de expansion térmica, v es la relacion de

(18)

O-R=

Poisson, E el médulo de Young, d el espesor y los subindices Ry S

representan al recubrimiento y al sustrato respectivamente.

El coeficiente de expansion térmica (TEC) de «-Al,O; y Ti(C,N) se
encuentran dentro del intervalo de 8,0 — 9,0 x 10°K™ [94,95], mientras que el
del carburo cementado WC-Co entre 4,0 — 7,0 x 10°K™, dependiendo de la
composicion del carburo [94]. Esfuerzos de tensidn se generan cuando ar
> os , Y, puesto que ax-ALOs > dwcco , €S claro que se desarrollan
esfuerzos de tensién dentro del recubrimiento x-Al,O; tal como lo
evidenciaron los valores de los esfuerzos residuales promedio en el plano
sobre el recubrimiento de k-Al,O5 obtenidos en el presente trabajo (355+41
MPa para la muestra sin tratamiento de micro-granallado, 349+45 MPa para

la condicion de micro-granallado a P=0,1 MPay 392+39 MPa para la de 0,3



MPa , Figura 4.18). ElI minimo valor de tension residual promedio
correspondi6 a una presion de granallado de P=0,1 MPa, que a pesar de no
haber logrado inducir esfuerzos de compresion en la capa de k-Al,O3, se

alcanza una reduccidn de la tension residual.

Por otra parte, las curva de distribucion d,"™ vs. sen® y (figura 4.17) revel6
la presencia de un gradiente de esfuerzos residuales en el plano. El andlisis
de los esfuerzos residuales-profundidad de penetracion indicaron que las
tensiones residuales van disminuyendo y eventualmente se convierte en
esfuerzos de compresion sobre la superficie de la capa de x-Al,Os, siendo
nuevamente a la presion de granallado de 0,1 MPa donde se obtiene el menor
valor de esfuerzo de compresion residual en la parte mas externa del
recubrimiento.  Estos resultados concuerdan con los reportados por H.
Holzschuh y col. [89], quienes estudiaron la influencia que ejerce los
diferentes parametros del proceso de granallado (velocidad de impacto,
tiempo de granallado, dureza de granallas respecto a dureza de la pieza, etc.)
sobre el desgaste sobre diversas muestras de carburo cementado recubierta
por CVD con diferentes espesores y nimero de capas de Al,Os/Ti(CN). Ellos
demostraron que los recubrimientos k-Al,O3 no resisten largos procesos de
impacto y la compresion inducida es muy baja. Ademas indicaron que para
aumentar la tenacidad de las herramientas de corte recubiertas, debe
introducirse esfuerzos de compresion en la capa mas externa, especialmente

en el &rea méas cercana a la superficie.

F. Klocke y col. [96] demostraron que un post-tratamiento del revestimiento
PDV ((Ti,Al)N) mediante micro-granallado puede contribuir a mejorar las
propiedades de la herramienta de corte, mediante la introduccion de
esfuerzos de compresion en la zona mas externa del la capa superior,
siempre y cuando la altas presiones de granallado no causen dafios en el
recubrimiento e indican que se requeriran emplear métodos de evaluacion
(como por ejemplo “nanoindentacion”) que permita identificar los “limites”

del recubrimiento. Los resultados obtenidos por MEB (figura 4.13)
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mostraron una fuerte deformacion del recubrimiento de alimina en la zona
mas cercana de la superficie, descamacion de la capa, principalmente a
presiones mayores que 0,1 MPa, e incluso cambios en la topografia de la
superfice y aumento en el nimero y longitud de las grietas, a las

mayores presiones de trabajo.

Los bajos valores de compresion hacia la superficie podrian atribuirse
a la relajacion de las tensiones residuales existentes en la mayor parte
del revestimiento, puesto que la interaccion entre sustrato vy
recubrimientos tiende a disminuir cuando se aproximan a la superficie
libre. La propagacion de las grietas, que parece limitarse a la zona mas
cercana a la superficie, puede también desempefiar un papel

importante en el mecanismo de relajacion.

Los resultados obtenidos en el presente trabajo indican que los esfuerzos

térmicos representan la mayor fuente de los esfuerzos residuales.

Esfuerzos y defectos inducidos por el micro-granallado

Los esfuerzos residuales se clasifican generalmente en tres tipos: los macro-
esfuerzos, los micro-esfuerzos, y la raiz cuadrada media (RMS) [60].
Macro-esfuerzos son generalmente originados durante el procesamiento de
manufactura de los materiales y se extienden homogéneamente a distancias
macroscopicas, es decir, varios granos. En contraste, los micro-esfuerzos
pueden existir incluso sin la presencia de los macro-esfuerzos, surgen en
torno a volimenes microscépicos, por lo general, del tamafios de grano,
debido a desajustes en las propiedades térmicas y mecanicas de las fases
individuales u orientaciones grano. Ambos causan desplazamientos en la

linea de difraccion ya que estan relacionados con las deformaciones



reticulares promedio de los granos con orientaciones especificas. Como se
discutio en la seccion 5.2.1, en esta investigacion, son de origen térmico y
no son afectados por el tratamiento aplicado de micro-granallado. El tercer
tipo de tensiones (rms o tipo Ill), no son homogéneos dentro de los
subgrainos o cristalito y es debido a la presencia de imperfecciones de la red
y varian en la escala atdmica, no provocan cambios en el desplazamiento de
la linea, pero si en el ensanchamiento de la linea de difraccién, ya que
cualquier perturbacién en la regularidad de las red cristalina se refleja en las
fluctuaciones de los parametros de red. La distorsion de la red, generado por
defectos cristalinos (por ejemplo, dislocaciones y defectos planares)
producen cambios en la coherencia de la longitud de difraccion (tamafio de

dominio) y la distribucién del tamafio del dominio [81].

Basados en las evidencias proporcionadas por las investigaciones realizadas
por TEM y DRX, se concluye que la capa superior de k- Al,O3 no sufre
deformacion pléstica durante el micro-micro-granallado. En particular, las
iméagenes TEM indican practicamente ausencia de dislocaciones, incluso a
una presion de micro-granallado tan alta como 3,0 bar, que promueve una
pérdida excesiva del recubrimiento de « -Al,O; y fuertes cambios de
micro-topografia. Defectos planares relacionadas a los “twins” son los
Unicos defectos observados y ya predominan en el las muestras en
condicién de depositadas, y la densidad de los mismos no se ve afectada

por el proceso de micro-granallado.

Como se indic6 en el capitulo anterior, se han realizado muchos estudios
con la finalidad de determinar la estructura de x-Al,Os;, [87,88], estos
estudios han indicado que «-Al,O3; es una fase metaestable con una
estructura cristalina ortorrémbica (grupo espacial Pna2;), con parametros
de red a = 4,844 A, b = 8,330 A, ¢ = 8,955 A. pero con un
empaguetamiento compacto de iones de oxigenos. Se forma a partir de un

empaquetamiento compacto ABAC de iones de oxigeno con Al en



entornos octaédricos y tetraédricos en un una proporcion de 3:1
[87,88], Supuestamente, debido a la estructura cristalina bastante
compleja, la distorsion de la red se produce de manera diferente segun
la direccidn cristalografica que conduce a la formacién de twins como
mecanismo de deformacion predominantes en la fase x-Al,O3 en
contraste con a-Al,Os, en el que la dislocacion es el tipo de defectos

recurrentes observo.

De manera general, se puede indicar que bajo las condiciones
investigadas en el presente trabajo, el efecto mas notable del post-tratamiento micro-
granallado en la capa superior k-Al,O; fue una reducciéon de la rugosidad de la
superficie para las presiones de granallado de hasta 0,15 MPa y una fuerte degradacion
del recubrimiento para las presiones mayores a 0,2 MPa. Ni la morfologia ni la
estado de esfuerzos residuales de la capa superior k-Al,O3 se vio afectada por el
micro-blasting. Esta es la principal diferencia que presenta al tratamiento en
comparacion con los valores reportados para post-tratamientos sobre recubrimientos
de a-Al,O3 [74, 75, 96,97], sefialando que la generacion de esfuerzos de compresion
mediante un procedimiento de micro-granallado depende en gran medida de la

estructura cristalina de la fase de Al,Os.

Esta observacion puede ser apoyada por investigaciones previas que indican una
un mayor grado de plasticidad de a-Al,O3 [48] en comparacion con k-Al,Oz. Por otra
parte, las diferentes caracteristicas fisicas de la forma polimorfica metaestable de «-
Al,O3 obtenida por CVD, en comparacion con la a-Al,Os, producida por CVD (como
por ejemplo, un tamafio de grano mas pequefio, una menor densidad de poros y un
crecimiento epitaxial), también puede tener influencia sobre las condiciones de

esfuerzos residuales después de un tratamiento de micro-granallado [10].



CAPITULO®6
CONCLUSIONES

Se aplicd un post-tratamiento de micro-granallado a presiones que van
desde 0,5 hasta 3,0 bar a recubrimientos de k-Al,O3/Ti (C, N) por CVD,

con el fin de investigar la potencialidad de este procedimiento para

controlar la superficie de micro-topografia y modificar el estado de

tensiones residuales del revestimiento. La investigacion revel6 que:

)

2)

3)

Bajo las condiciones investigadas, el efecto mas remarcable del
tratamiento de micro-granallado en la capa mas externa, la capa de
k-Al,O3, fue la reduccion de la rugosidad superficial hasta una
presion de micro-blasting de 0,15 MPa y una fuerte degradacion y
dafio superficie a P>0,2 MPa. Ni la morfologia, ni el estado de
esfuerzos de la capa superior de k-Al,O3; fueron afectados por el

micro-granallado.

Los esfuerzos residuales son de naturaleza tensil y térmicamente
inducidos. No son afectados por el tratamiento de “micro-
granallado” aplicado. Los valores de tension promedio sobre le
recubrimiento k-Al,O3 son: 355 + 41 MPa, 349 + 45 MPa, y 392 +
39 MPa en la muestra como “depositada”, a 0,1 MPa y a 0,3 MPa de

presion de granallado respectivamente.

Los esfuerzos de tension dentro del recubrimiento k-Al,O; van
disminuyendo y eventualmente se convierte en esfuerzos de
compresion sobre la superficie libre de la capa de «-Al,O3,

obteniéndose el menor valor de esfuerzo de compresion residual en la



4)

5)

6)

7

8)

parte mas externa del recubrimiento (-42 MPa) a la presion de
granallado de 0,1 MPa.

El crecimiento de los granos de k-Al,O3 es columnar y perpendicular a
la superficie del sustrato. Mediante los analisis de difraccion de Rayos
X por radiacién sincrotronica y los de MET, no se evidencio la
transformacién de k — a-Al,O3; inducida por el tratamiento de micro-

granallado.

El efecto del tratamiento de micro-granallado sobre el recubrimiento en
muticapa de TiN/Ti(C,N)/x-Al,Os , bajo las condiciones estudiadas,
estan confinadas en la capa mas externa de k-Al,O;, tal como lo

revelaron los ensayos en MET y STEM.

Incrementos en la presidon de micro-granallado conlleva a incrementos
en la formacién y propagacion de grietas. De acuerdo a las
observaciones por MEB y MET, la propagacion de estas grietas estan

confinadas en la superficie mas externa del recubrimiento de k-Al,Os.

Los estudios mediante MET mostraron una alta densidad de defectos
planares relacionad a los “twins”. No se observo deformacion plastica

en la capa de k-Al,Os durante el tratamiento de micro/granallado.

Un incremento de la presion de micro-granallado conlleva a una
reduccion de la rugosidad, desde Ra=0.110+0.008 um /Rz: 0.690+0.04
pum en el revestimiento sin tratamiento de granallado, hasta Ra:
0.038+0.004um /Rz: 0.190+0.03 um en el revestimiento tratado a una
presion de granallado de 0,15 MPa



1)

2)

3)

4)

5)

CAPITULO7
RECOMENDACIONES

Caracterizacién mecanica de los recubrimientos.

Estudiar comportamiento de microgranallado a altas presiones y menores
tiempos, asegurandose que no se produzca dafios en el recubrimiento y empleo
de métodos de evaluacién como nanoindentacion que permita identificar los

‘limites’ del recubrimiento.

Estudiar los esfuerzos residuales generados después de ensayos de desgaste a

altas temperaturas.

Inducir transformacién de fase y estudiar su comportamiento después de un

micro-granallado.

Estudiar el efecto del micro-granallado en los esfuerzos residuales de la
subcapa Ti(C,N).
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Cemented carbides coated with CVD multilayers are commonly used in metal cutting turning and milling
operations. For many applications, a micro-blasting finishing procedure based on an impact treatment of the
surfaces is carried out in order to smooth the coated surface and reduce sharp cutting edges. In this work,
micro-blasting with corundum in aqueous solution at pressures between 0.05 and 0.3 MPa was applied to
CVD TiN/Ti(C,N)/k-Al,05 multilayer coatings deposited onto cemented carbides in order to investigate its
influence on the micro-topography, microstructure and residual stresses. The results showed that the micro-
blasting reduces the surface roughness and affects the coating thickness. TEM investigations revealed no
significant changes on the microstructure of the k-Al,03 top layer. Synchrotron X-ray investigations showed
that the residual stress state of the as-deposited k-Al,O5 top layer is not affected by the micro-blasting
treatment under the conditions investigated.

© 2009 Elsevier B.V. All rights reserved.

1. Introduction

Coated cemented carbides are commonly used in the metal cutting
industry for machining of iron-base alloys. In order to increase the tool
life of cutting inserts, cemented carbides are coated with wear
resistant coatings by chemical vapour deposition (CVD) or physical
vapour deposition (PVD).

Al,05 is considered an ideal coating layer in high-speed metal cutting
due to its high chemical stability, high hardness and favourable thermal
properties at the high temperatures reached during metal cutting [1-3].
Due to the mixed ionic and covalent bonding, the material is highly
insulating [4,5], thus being usually applied as a top layer to act as a
thermal and diffusion barrier. The CVD technique is commonly employed
since it is the only deposition method that allows the economical large-
scale production of high-quality alumina coatings [6]. In addition to the
stable a-Al,Os, alumina can be obtained in two other metastable
modifications by CVD, namely k-ALO; and y-AlOs [78]. A typical
multilayer combination is that of Ti(CN) to provide wear resistance,
followed by an AL, 05 top layer, which enhances the thermal resistance of
the tool. Due to adhesion problems between the Ti(C,N) and the Al,03
coating, the use of an intermediate layer made of Ti(C,N,0) is proposed

* Corresponding author. Helmholtz Zentrum Berlin fuer Materialien und Energie
GmbH, 14109 Berlin, Germany. Tel.: +49 234 32 28229.
E-mail address: jose.garcia@helmholtz-berlin.de (J. Garcia).

0257-8972/$ - see front matter © 2009 Elsevier B.V. All rights reserved.
doi:10.1016/j.surfcoat.2009.06.021

[9,10]. These intermediate layers of Ti-based compounds favour the
nucleation of k-Al,O3 [11,12]. More recently, a novel method for
producing an adequate bonding of the Al,O5 top layer onto the Ti(CN)
by the formation of a nano-transition needle-like phase arrangement has
proved to be advantageous [13]. This method also leads to the formation
of K-A1203.

Micro-blasting is a finishing procedure based on an impact
treatment of the surfaces. Generally, this procedure is applied to
coatings to clean, smooth the surface and reduce sharp cutting edges
[14-16]. This process involves the use of high pressure and abrasive
powders. Besides, there is still the possibility of achieving an attractive
side effect, namely, the introduction of beneficial compressive residual
stresses.

Previous works showed that micro-blasting of ground and
polished hard metal substrates can increase the cutting performance
of coated tools mainly due to film adhesion enhancement [17-20].
Moreover, it has been recently shown that micro-blasting treatment of
PVD coatings deposited on hard metal substrates improves its residual
stress with regard to fatigue strength and cutting performance of the
coated tool [21]. In [22,23] it is reported that compressive residual
stresses were induced on PVD/CVD multilayers by micro-blasting
with pressures between 0.2 and 0.6 MPa. Holzschuh reports in [24] a
method to introduce compressive stresses in CVD multilayers by
removing the TiN top layer of a Ti(C,N)/Al,05/TiN multilayer coating
by micro-blasting, however, without any mention of the blasting
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conditions employed. In [22-24] improvements of tool life of micro-
blasted Al,O5 coated cutting inserts in metal cutting are presented.
The reason for the increment of the tool life is reported to be related to
the introduction of compressive residual stresses on the Al,03 top
layer. Although not mentioned in their publications, it is to be
understood from the results presented that the authors worked with
a-Al,O3 coatings.

Nevertheless, in spite of the many publications, no systematic
study on the influence of micro-blasting pressure on Al0 coating is
found in the literature.

In this work, we applied micro-blasting to CVD multilayer TiN/Ti
(C,N)/k-Al,03 coatings. The micro-blasting pressure range varies
between 0.05 and 0.3 MPa. We aim at investigating systematically the
influence of the blasting pressure on the micro-topography and the
possibility of inducing compressive residual stresses on the K-Al,03
top layer.

The microstructure and residual stress state of the k-AlL,O3 top
layer were investigated for the as-deposited and micro-blasted
conditions by scanning electron microscopy, transmission electron
microscopy, synchrotron as well as laboratory source X-ray diffraction
and roughness measurements.

2. Experimental
2.1. Substrate and coatings

The coatings were deposited onto cemented carbide substrates
(90 wt.%¥ WC-10 wt.% Co) with a size of 14 mmx 14 mmx5 mm,
produced by state-of-the-art powder metallurgy sintering techniques.
A TiN/Ti(CN)/k-Al,O; multilayer was applied on the hard metal
substrate by CVD in a standard hot-wall CVD reactor working at
1015 °C and 15 kPa. The TiN and Ti(C,N) layers were deposited from
the gas mixture TiCl;~CH4-No-H,. The Al03 layer was deposited on
top of the Ti(C,N) layer from the gas mixture AlCl3-CIH,-CO>. Due to
the deposition conditions employed, k-Al,03 was produced as a top
coating layer.

2.2. Micro-blasting

After deposition, the coatings were subjected to a micro-blasting
treatment performed using an injector-type system in a commercial
industrial blasting furnace. Standard industrial parameters were
employed. The grit blasting material used was 320-mesh (average
diameter within ~50 pm) corundum shots in aqueous solution. The
micro-blasting treatment was carried out for 30 s to ensure full
coverage of the surfaces. The pressure was varied within the range
from 0.05 MPa to 0.3 MPa in steps of 0.05 MPa.

2.3. Microscopy

Scanning electron microscopy (SEM) was performed on non-polished
surfaces and fractured cross-sections. Specimens for transmission
electron microscopy (TEM) analyses were prepared by using a gallium
source JEOL JEM-9320 focused ion beam (FIB) system operating at 30 kV.
AJEOL 2200F TEM/STEM operating at 200 kV and equipped with an EDX
system was used for studying the microstructure of coatings in the as-
deposited and micro-blasted state.

2.4. Roughness

The surface roughness (R, and R,) of as-deposited and micro-
blasted coatings was determined from atomic force microscopy
pictures. Four areas were measured in order to determine an average
value. The measurements were carried out in a Nano-scratch tester
equipped with an atomic force microscope (CSM Instruments).

2.5. Phase and residual stress analyses

In order to assess the phase constitution within the as-deposited
and micro-blasted coatings, X-ray diffraction (XRD) diffractograms
were obtained using synchrotron radiation at the experimental
station G3 at DORIS Il at HASYLAB at DESY, Hamburg. The radiation
energy was 6.9 keV (Aco=1.7904 A). The beam size was set as
4 mmx1 mm.

The residual stresses within the k-Al,05 coatings were determined
on a laboratory four-circle diffractometer operating with Co-Kj
radiation and parallel-beam geometry using the sin?) method [25].
Owing to the weak macroscopic texture of the k-AlO3 coating,
unrestricted lattice spacing measurements could be performed for 24
sample directions defined by the inclination angle ¢ between 0° and
89.8° at the azimuths ¢ =0° and 180°. Considering the stress state in
the coatings to be biaxial and of rotational symmetry, the fundamental
relationship of X-ray stress analysis can be solved to provide the
depth-dependence of the in-plane residual stresses 0y, [26]:

o N
011 et) = (s, Sin? g + 257) )

where €, is the measured lattice strain, 0y, is the in-plane residual
stress, Tefr is the information depth, and 1/2s; and s; are the phase-
specific diffraction elastic constants (DEC).

The concept of effective information depth Tef is usually applied in
diffraction studies of thin films to define the depth from which the
diffraction information comes, since the penetration depth 7 of the
radiation into a certain material may be much larger than the film
thickness. According to its definition Teg can be tuned within the film
thickness by changing the y-angle [27]:

De~*
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where T is the average penetration depth for an infinitely thick
sample, which is a function of the y-tilt, and D is the thickness of
the k-Al,O; layer. In this approach the maximum achievable
information depth approaches the limit of half layer thickness (D/2)
as the ratio D/7 in Eq. (2) decreases towards zero.

The lattice strains were measured for the {135} diffraction line of
k-Al,0s. This reflection was chosen based on a compromise between
the ease for separating this line from neighboring ones, its intensity
and the highest possible 20-angle. The DEC were estimated using the
mechanical values of Young's modulus E=361.7 GPa and Poisson's
ratio V= 0.24 for K-Al,053 at room temperature available in [5].

The integral breadth of the selected reflection was also determined
as a function of the micro-blasting conditions. This quantity is related
to the density of crystalline defects (dislocations, stacking faults) and
small size of crystallites (ie. domains over which diffraction is
coherent) [28]. The integral breadth for each condition represents an
average on the results obtained at different y-angles by fitting the
(135) diffraction lines using pseudo-Voigt functions.

3. Results
3.1. Microstructure of the as-deposited coatings

The as-deposited layer system is shown in Fig. 1. The CVD TiN/
TiCN/k-Al,05 layers show good adhesion to the cemented carbides,
hence no pores, brittle phase formation nor spallation between the
substrate and the coating are observed. The layer thickness is
homogeneous across the coating, the thickness of the TiN is of about
0.2 pm, for the intermediate Ti(C,N) layers is about 3 pm and the
thickness of the k-Al,03 is about 4 pm + 0.05.
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Fig. 1. SEM images of (a) fracture cross-section of the coated cemented carbide, (b) top
view of the surface topography of as-deposited CVD k-Al,03 coating and (c) higher
magnification (top view) of the surface topography showing hexagonal-shaped grains.

The alumina layer is composed of columnar grains that grow
directly from the nucleation surface (here, the intermediate Ti(C,N)
layer). The length of the columnar grains is mostly equivalent to the
thickness of the alumina layer. A change in the morphology towards
the surface can be observed, with the formation of hexagonal-shaped
grains (Fig. 1b and c). Some cracks (mainly transgranular) can also be
observed. They are typical cracks as a consequence of the different
thermal expansion coefficients between the substrate and the coating
and cannot really be avoided in commercial CVD cutting inserts.
Several isolated large grains with average diameter larger than 5 pm

wD [)(pr ———— 5um

;wAc'c V Magn D
1200 kV 4000x BSE 95 16
5 -
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Fig. 2. SEM image (BSE mode) of k-Al,03 surface topography (top view) after coating.
Isolated large Al,O3 grains (with average size of 5 um) form in a random distribution
throughout the surface. Crack initiation seems to be associated with these large grains
(see arrows around the large ALOs grain).

formed as a single crystal or a polycrystalline structure in a random
distribution throughout the surface (Fig. 2). Their number increases
towards the edge of the inserts. Crack initiation seems to be associated
with these outgrowths. The average surface roughness R, measured
was 0.110 + 0.008 (Table 1).

The penetration depth of the X-rays in alumina is about 18 pm.
Hence, we have full penetration of the radiation into the coating system.
The X-ray diffraction (XRD) patterns for the as-deposited sample are
shown in Fig. 3. The contribution of the substrate is also registered,
indicated by the peaks associated with WC reflections. The XRD
measurements also reveal that the intermediate layer is composed of Ti
(Co:3No7)- The intensity ratio between peaks shows no marked texture
in the layers. Although the observation of the k-— «-Al,O3 phase
transformation already during the deposition process is generally
reported in literature [29], there is no evidence for the occurrence of
such transformation, since the XRD diffractograms only revealed
reflections associated with Kk-Al,0s. This indicates that the superficial
cracks observed in the as-deposited coatings arise upon cooling due to
the differences in thermal coefficient between the coating and the
substrate, and not originating from volume contraction that occurs in
phase transformation.

Fig. 4 shows a STEM micrograph of the as-deposited coating. The
darkest areas at the bottom correspond to the cemented carbide
substrate (WC grains are seen in black). The TiN layer with a thickness
of 0.5 pm lies adjacent to the substrate. Onto the TiN layer, the Ti(C,N)
layer shows a changing grain morphology (Fig. 4), making it appear as
two distinct structures. The first sub-layer consists of columnar grains
with a width of about 0.1 pm. The following sub-layer has significantly
smaller grains with a needle-like morphology and appears randomly
oriented. The uppermost layer consists of k-Al03 (in lighter contrast)
and shows grains grown along the CVD deposition direction
perpendicular to the substrate. The columnar microstructure is typical

Table 1
Values of R,, R and thickness for the k-Al;05 top layer as a function of micro-blasting
pressure.

Micro-blasting pre R, roughness R, roughness Thickness
[MPa] ~ [pm] : [pm] [pm]

0 e 0.1104:0.008 0.690 0,04 4.20:£0.05
0.05 : 0.096+0.005 0.540+0.04 4.200.05
0.1 = F - 007940006 0480+40.04 4.00+£0.05
015 A 0.038+0.004 01904003 3.40+0.05
02 3 " 0.04540.003 - 0.250+0.03 3.00:£0.05
025 5 0.074+0.004 0.440+0.03 - 2504005
03 o 0.084+0.004 0.54040.04 2.50::0.05
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Fig. 3. X-ray diffractogram of the as-deposited k-Al,03/Ti(C,N) coatings taken at & =0"
with synchrotron radiation energy of 6.9 keV (Ao = 1.7904 A). The arrow indicates the
position of the k-Al,03 (135) reflection used for the residual stress evaluation.

for coatings deposited at low gas pressures and low temperatures
compared to the melting point temperature [30].

Besides the STEM mode, conventional Bragg diffraction contrast TEM
was applied to investigate the evidence of defects within the k-Al,05 top
layer. ATEM micrograph in bright field (BF) mode is shown in Fig. 5a. No
dislocations but a high concentration of planar defects (twin-related
faults) were observed (Fig. 5a). All obtained electron diffraction patterns

Fig. 4. (a) STEM micrograph showing the cross-section microstructure of the as-
deposited coating. (b) Higher magnification of the top x-Al03 layer.

[21 1 ]K-AIZOB

Fig. 5. TEM micrograph in bright field (BF) mode showing planar defects within the as-
deposited k-Al,03 layer. (b) Selected area diffraction pattern (SADP) corresponding to
K-Al03.

(eg. Fig. 5b) only reveal the presence of the K-Al;03 phase. No evidence
of phase transformation was obtained. The two possible variations of
alumina (i.e. the metastable k-Al,03 and the stable polymorph a-Al;03)
have strikingly different symmetry, which could have been easily
distinguished if the latter were present. EDX analysis reveals almost no
chemical intermixing, which suggests good separation of the layers.

3.2. Microstructure of micro-blasted coatings

Micrographs of surface morphology and fracture cross-section of
the samples micro-blasted at pressures in the range 0.05-0.15 MPa are
presented in Fig. 6. Lower micro-blasting pressures, i.e. 0.05 and
0.1 MPa cause no significant changes in grain morphology, although a
decrease in the average roughness is measured. At blasting pressures
as low as 0.05 MPa few isolated areas already appear deformed. As
from 0.15 MPa, significant loss of coating material begins to occur and
the number of cracks increases. Crack propagation typically occurs in a
transgranular mode, but seems to be confined to the near-surface zone
of the upper coating.

Micro-blasting at 0.2 MPa causes a flattening of the grains and
flaking of the coating as a consequence of the strong abrasive effect
due to micro-blasting (Fig. 7). Higher micro-blasting pressures (0.25
and 0.3 MPa) lead to strong changes in the surface micro-topography
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Fig. 6. SEM micrographs showing the changes on the x-Al;05 thickness (fracture cross-sections) and surface topography (top view images) as a function of micro-blasting pressure:

(a) and (b) at 0.05 MPa; (c) and (d) at 0.1 MPa; (e) and (f) at 0.15 MPa.

and an increase in the number and length of the cracks. The
microstructure of the Ti(CN) intermediate layer does not seem
affected by the impact of the alumina shots.

STEM micrographs of the cross-section microstructure of coatings
micro-blasted at 0.1 MPa and 0.3 MPa are shown in Fig. 8. By
comparing the microstructure of the micro-blasted samples at
different conditions, the only difference corresponds to the significant
reduced thickness of the alumina layer micro-blasted at 0.3 MPa. The
influence of micro-blasting pressure on the thickness of the k-Al,03
layer is shown in Table 1. On the other hand, the results clearly show
that the micro-blasting does not affect the adherence of the layer.
Moreover, the Ti(C,N) is not affected by the mechanical treatment, the
reduction in layer thickness being confined to the top alumina layer.

The TEM micrograph in BF mode (Fig. 8c) shows the typical planar
defects also observed within the alumina layer of the micro-blasted
coatings (here we only show the example of the sample micro-blasted
at 0.3 MPa). The concentration of the twin-related faults observed in
samples in all conditions seems to be identical, which directly
suggests that the micro-blasting process has no influence on the
defect density observed in the top k-Al,0s layers. Besides, not a single
dislocation was observed in the analyzed micro-blasted top k-Al,03
layers.

Micro-blasting leads to a decrease in the roughness of the alumina
coating, showing a minimum at blasting pressures between 0.15 and
0.2 MPa (Table 1). Increasing the blasting pressure above 0.2 MPa
increases the roughness due to deterioration of the coating layer. This
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lated to the extensive loss of the top layer material that occurs
increasing pressures. The removal of top coating material causes
1crease in the line intensity of the WC reflections, since more
ribution from the substrate is being registered (Fig. 9). No
.ges in the intensity ratio between peaks with increasing micro-
ing pressures are observed.

Residual stress analyses

he sin®y curves of the k-ALLO5 layers in the as-deposited and micro-
ed (at 0.1 and 0.3 MPa) conditions are presented in Fig. 10. The
ined d-sin®y distributions are shown to be linear with positive
35 up to sin%y~0.92 in all conditions, indicating the presence of
age residual stresses of tensile nature within the k-Al,05 layer,

which still predominate in the micro-blasted state. On top of
coatings (at large s angles, thus, at small penetration depths), how
the d*-sin%} distributions tend to curve downwards, suggestin
presence of near-surface gradients of the in-plane residual stress
the as-deposited as well as in the micro-blasted conditions. y-spli
in the dj*-sin%y plots does not occur, indicating the absence of ¢
stress components in all cases investigated.

The in-plane residual stresses averaged over the entire K-
layer are 35541 MPa, 349445 MPa, and 392 +39 MPa in th
deposited, 0.1 and 0.3 MPa conditions, respectively (Table 2). Base
the sin%y distributions (Fig. 10), the in-depth distribution of
residual stresses in the k-Al,O3 coatings was determined using Eq
The stress-depth profiles for the as-deposited and micro-bl
coatings are similar as presented in Fig. 11. In the as-deposited ¢
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Fig. 8. STEM micrographs showing the cross-section microstructure of coatings micro-blasted at (a) 0.1 MPaand (b) 0.3 MPa. (c) TEM micrograph (BF) showing planar defects within

the alumina layer of the coating micro-blasted at 0.3 MPa.

the residual stress in the ‘bulk’ of the layer was found to be oy,
(T~15 pm) =699 MPa, whereas the obtained value at the outer
surface decreases down to 0y,(7=~0) = —32 MPa. This indicates that
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Fig. 9. X-ray diffractograms of micro-blasted coatings as a function of micro-blasting
pressure showing no change in the intensity ratio between peaks with increasing
micro-blasting pressures.

the stresses become gradually less tensile towards the free surface,
eventually turning into low compression at the surface. A similar
behaviour is observed for the specimen micro-blasted at 0.1 MPa: the
tensile residual stress within the coating is slightly lower oy,
(T=~1.5 pm)=603 MPa, whereas at the surface low compressive
residual stresses 0y,(T~0)=—42 MPa are also obtained. For the
specimen micro-blasted at 0.3 MPa, the stress values are oy,
(7~1.5 pm) = 546 MPa and 0;,(T~0) =153 MPa within the coating
and close to the surface, respectively (Table 2).

The analysis of the average integral breadth of the {135} diffraction
line of k-AlLO5 suggests that the density of lattice imperfections does
not significantly increase with increasing micro-blasting pressures. This
information corroborates the TEM investigations, which reveal low
dislocation densities, even with increasing micro-blasting pressures.

4. Discussion
4.1. Effect of micro-blasting on microstructure and roughness

Our results indicate that the micro-blasting procedure only affects
the k-Al,05 top coating layer. SEM and TEM images show that there
are no disturbances in the integrity of the intermediate Ti(C,N) layer.

Strong deformation of the coatings appears as a flattening effect on
the near-surface zone, mainly at pressures higher than 0.1 MPa. This
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Fig. 10. The sin® distributions of the k-Al,03 (135) reflection for ¢ = 0° of the coatings
(a) as-deposited, (b) micro-blasted at 0.1 MPa and (c) micro-blasted at 0.3 MPa.

flattening is produced on the one hand by the overlapping of the
several localized deformations caused by the impact of the alumina
shots on the surface. On the other hand, the impacts also remove
material from the alumina coating, which also results in a smoothing
of the protruding irregularities on the surface (Table 1). The lower
roughness in the contact zone of the coating decreases the mechanical
contact between asperities of the tribological pair tool-workpiece.
This leads to a lower friction coefficient and thus, a contribution for
extended tool life of the inserts.

Table 2
Values of internal stresses in the k-Al,05 top layer as a function of micro-blasting
pressure.

in-plane  Stress value near the  Stress value in the

pressure - residual stresses outer surface of k-Al;03 - “bulk” of k-Al,05
[MPa] [MPaj [MPa] o IMElEE

0E=s 35541 0;/(T=0)=—32 0;/(T22 15 pm) =699
0.1 SEEec 2349445 L oy(TR0)=— ay,(T~15 pm) =603
03 FE 392 +39 07/(T=0)=153 0),(T~ 1.5 pm) =546
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Fig. 11. Depth profile of the in-plane residual stresses obtained from the evaluation of
the sin®y distributions shown in Fig. 11 for the coatings (a) as-deposited, (b) micro-
blasted at 0.1 MPa and (c) micro-blasted at 0.3 MPa.

4.2. Origin of stresses and defects

4.2.1. Stress development upon CVD deposition

CVD coatings are known to evolve relevant thermal mismatch
residual stresses upon cooling from the high deposition temperatures
[31]. The strain and stress state in the layers change due to thermal
strain introduced by differences in the coefficients of thermal
expansion between the individual layers and the substrate. The
maximum thermal stresses induced by cooling (without taking stress
relieving processes into account) can be estimated by using the
Dietzel equation [32]:

O = {Ec( — a)AT}/ (1 = vo) + {[(1 = v5) / E]dc / ds} 3)

where « is the linear coefficient of thermal expansion, v is the
Poisson ratio, E is the Young's modulus, d is the thickness, c stands for
coating and s for substrate. The thermal expansion coefficient (TEC)
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of k-Al05 and Ti(C,N) usually lies within 8.0-9.0x 10~° K~ [33],
whereas in the case of WC-Co cemented carbides it is in the range
within 4.0-7.0x10~% K~' depending on the composition [34].
Hence, tensile stresses will necessarily develop in the k-Al,03 coating
since Que.apo3>0s Our results clearly show that average tensile
stresses develop within the k-Al,O3 layer, indicating that thermal
strains represent the major source of residual stresses in the present
case. The low compressive stress values towards the surface could be
attributed to the relaxation of the tensile residual stresses existent in
the ‘bulk’ of the layer, since the interaction between the substrate and
the coatings tends to decrease when approaching the free surface.
Besides, the crack propagation, which seems to be confined to the
zone closest to the surface, might also play a role in the relaxation
mechanism.

4.2.2. Stresses and defects induced by micro-blasting

The residual stresses are generally classified into three types:
macro-stresses, micro-stresses, and root mean square (r.m.s.) stresses
[25]. Macro-stresses often develop during sample manufacturing,
extending homogeneously over macroscopic distances, ie. several
grains. In contrast, micro-stresses arise over microscopic volumes,
typically grain sizes, due to the mismatches in thermal and
mechanical properties of the individual phases or grain orientations.
Both cause diffraction line shifts since they are related to average
lattice strains of grains with specific orientations. As discussed in the
Section 4.2.1, they are of thermal origin in the present case, and are not
affected by the applied micro-blasting treatment.

The third type of stresses (r.m.s. stresses), which is inhomogeneous
within subgrains or crystallites due to the presence of lattice
imperfections and vary on the atomic scale, does not induce line shifts
but only diffraction line broadening, since any disturbance in the
regularity of the crystal lattice is reflected in lattice parameter
fluctuations. Typical causes for diffraction line broadening are therefore
lattice distortions that arise from crystal defects (e.g. dislocations and
planar faults), changes in the diffraction coherence length (domain
size) and domain-size distribution [28].

Based on evidences provided by both TEM and XRD investigations,
we conclude that the k-Al,Os; top layer does not undergo plastic
deformation during micro-blasting. In particular, TEM imaging indicates
practically the absence of dislocations, even at a micro-blasting pressure
as high as 0.3 MPa, which promotes extensive loss of the k-Al;03 layer
and strong changes in layer micro-topography. Planar defects in the
form of twin-related faults are the only type of crystalline defects
observed and already predominate in the as-deposited state, the
density of which is not affected by the micro-blasting process.

The crystal structure of the metastable k-Al;03 is well established.
It has an orthorhombic crystal structure (space group Pna2;) with
lattice parameters a=4.844 A, b=28.330 A, c=8.955 A formed from
a pseudo-closed-packed stacking ABAC of oxygen atoms with Al in
octahedral and tetrahedral environments in a 3:1 ratio [35,36].
Supposedly, due to the rather complex crystalline structure, distortion
of the lattice occurs differently according to the crystallographic
direction leading to twinning as the predominant deformation
mechanism in k-Al,Os; phase in contrast to «-AlO3, in which
dislocation is the type of recurrent defects observed.

5. Conclusions

Micro-blasting at pressures ranging from 0.05 up to 0.3 MPa was
applied to CVD k-Al,05/Ti(C,N)/TiN multilayer coatings in order to
investigate the potentiality of this procedure to control the surface
micro-topography and modify the residual stress state of the coating.
Our investigations reveal that:

1. The k-Al03 growth occurs in columnar direction, perpendicular to
the substrate. No k—« phase transformation of the Al0s is

induced by micro-blasting according to both synchrotron X-ray
diffraction and TEM studies.

2. The effects of the micro-blasting treatment on the TiN/Ti(C,N)/
k-Al,0; multilayer under the conditions investigated are con-
fined to the k-Al,05 top layer, as revealed by the TEM and STEM
investigations.

3. Increasing the micro-blasting pressure leads to the formation and
propagation of cracks. SEM and TEM investigations show that crack
propagation is confined to the zone closest to the surface.

4. Increasing micro-blasting pressure leads to a reduction in roughness
from R,: 0.110 +0.008 / R,: 0.690 - 0.04 in the as-deposited coatings
up to Ry: 0.038 £ 0.004/R;: 0190+ 0.03 in coatings micro-blasted at
0.15 MPa, which is mainly associated with the loss of coating material.
Blasting pressures above 0.2 MPa lead to coating degradation.

5. TEM investigations showed high density of planar defects in the
k-Al,05 in the form of twin-related faults (Figs. 5 and 8). TEM and
XRD investigations reveal that the k-Al,03 top layer does not
undergo plastic deformation during micro-blasting.

6. The residual stresses are of tensile nature and thermally induced and
are not affected by the applied micro-blasting treatment. The average
stress values over the k-Al,O5 layer are 355 4= 41 MPa, 349 + 45 MPa,
and 392439 MPa in the as-deposited, 0.1 MPa and 0.3 MPa
conditions. These tensile stresses ease towards the free surface.

It can be in general concluded that, under the conditions
investigated, the more remarkable effect of the micro-blasting treat-
ment on the k-Al,O5 top layer was a reduction of the surface roughness
for blasting pressures up to 0.15 MPa and a strong coating degradation
for blasting pressures above 0.2 MPa. Neither the morphology nor the
residual stress state of the k-Al,03 top layer was affected by the micro-
blasting. This is a main difference in the response to the treatment
compared with the reported values for at-Al;03 [22,24,26], pointing out
that the generation of compressive internal stresses by micro-blasting
depends strongly on the crystalline structure of the Al;03 phase. This
observation may be supported by previous investigations indicating a
higher degree of plasticity of «-Al,03 [37] compared to k-Al;03. On the
other hand, the different physical characteristics of the metastable CVD
k-Al,03 compared to the CVD a-Al;03, such as a smaller grain size, a
lower pore density and an epitaxial growth, may also have an influence
on the internal stress conditions after micro-blasting treatment [35].
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Ei “micro-blasting” o micro-granaiiado es un tratamiento superficiai obtenido por impacio de particuias
sobre ia superficie a tratar y con el cual se puede lograr un excelente grado de limpieza y
simultaneamente una correcta terminacién superficial. Por ofra parte, el micro-blasting (al igual que ia
técnica “Shot-peening (1) en metales) puede inducir tensicnes residuales de compresion 2 la
superficie. En el presente trabajo se evalla la influencia del micro-blasting, bajo diferentes presiones
de proyeccion, sobre las caracteristicas microestructuraies de un carburo cementado recubierto con

k-AlxO3/Ti(CN), por CVD.

Los carburos cementados (WC-10%Co) recubierfos con  x-ALOy/TI(CN), por CVD, fueron
suministrados por la empresa R&D, Boehlerit GmbH&Co. Los recubrimienios fueron sometidos al
tratamiento micro-granallado, empleando particulas de corindén (pasante malla 320) en solucion
acucsa, mediante un sistema tipo inyector. La presién de proyeccion se varié de 0.5 bar a 3.0 bar.
El micro-granallado se llevd a cabo durante 180s asegurando cubrir completamente la superficie. El
estudio microestructural y morfologico se realizd mediante las técnicas de microscopia electronica de
barrido (MEB) y de transmision (MET).

Eil estudic morfolégico revel¢ una superficie constituida por apilamiento de granos finos (0,5-1,5 um.),
con formas poligonal, en su mayoria plaguetas hexagonales (figura 1). Se not6 ademas, la formacion
de tres tipos de grietas (Figura 2). Un agrietamiento primario, generadas por diferencia de expansion
térmica entre «-Al,Os; y sustrato. Un agrietamiento secundario, debido posiblemente (2,3) a la
transformacian de x-AlbO; a a-Al,O; mientras que el tercer tipo de agrietamiento se presents solo en
aqueiias muestras tratadas a 2.0, 2.5 y 3.0 bar de presién, ubicadas en zonas de la superficie
altamente deformada. El analisis de la seccion transversal de las muestras evidencié un crecimientc
epitaxial en forma de columnas de grano fino, en la direccién paralela al eje ¢, de ambos
recubrimientos, siendo las columnas homogéneas y uniforme para las muestras sometidas a
presiones de 0,0 a 2.0 bar, mientras gue a presiones mayores las columnas empiezan a mostrar
deformaciones, agrietamiento vy cuasifracturas en el centro de la capa «-Al,Os. El andlisis por MET de
dichas columnas reveld variacion en la microestructura del recubrimiento. Agueiias que sufrieron un
post-tratamiento de 0,0 a 2,0 bar, presentan una estructura columnar de grano fino, del recubrimienio

k-ALbOs y Ti(C,N), bien definido y homogéneo, mientras que en aguelias sometidas a tratamientos



mayores a 2,5 bar, se aprecia la formacion de una fase policristaiina intermedia, enire k-ALO; v

Ti(CN), presumibiemente debido a una transformacion de fase x-Al,O; a oAl O5.

e = e

T TR AEh, S ¥ R AR

Fig. 1: Fotomicrografia MEB
mosirando forma
polvgonal de los granos de
ALO;

Fig. 2: Fotomicrografia MEB, mostrando las grietas producidas por
¢i tratamiento CVD vy el micro-granaliado.
{a) Grietas primarias (“p”) v grietas sccundarias (3"}
(b} Grietas “t” formadas en superficic altamente
deformada.

(a) ’ (b)
Fig. 3: Fotomicrografia MEB, mostrando el crecimiento epitaxial de los recubrimientos a diferentes presiones
de posi-iratamiento. Note en (¢) ¢l deterioro sufride por el revestimienio de k-ALO;

(©)

Palabras ciave: k-Al,Oz , recubrimientos por CVD, micro-diasting
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n RESULTADO

El “mi esun i
wpuﬁddob&uidoporlnwmdtpar&ulussobrnlu
superficie a tratar y con el cual se puede lograr un excelente
grado de limpieza y simulténeamente una correcta
terminacién superficial. Por otra parte, el micro-blasting (al
igual que la técnica “Shot-peening (1) en metales) puede
inducir tensiones residuales de compresién a la superficie.

En Este estudio se analizé la influencia del micro-blasting,
bajo diferentes presiones de proyeccién, sobre las
caracteristicas microestructurales de un carburo cementado

El estudio morfolégico revelé una superficie constituida
por apilamiento de granos finos (0,5-1,5 pm.), con forma
poligonal, en su mayoria plaquetas hexagonales,
distribuidos de forma aleatoria; en general, las muestras
tratadas con una presion de granallado hasta de 1,5 Bar
no presentan diferencias apreciables sobre su superficie.
Mientras que, para las muestras con un pos tratamiento
a presiones superiores la superficie presenta un alto
grado de deformacién, lo cual s indicativo de que se ha
superado el limite de fluencia del recubrimiento al

de tension residuall

recubierto con k-Al203/Ti(CN), por CVD.

r.amcter(sucos del proceso de CVD, con los esfuerzos de

Los carburos. (WC-10%Co) con
k-ARO3/TI(CN), por CVD, suministrados por la empresa R&D,
Boehlerit GmbH&Co fueron sometidos al tratamiento

de corindén (;
malla 320) en solucién acuosa, mediante un sistema tipo
hyador La presién de proyeccion se varié de 0.5 bar a 3.0
niaovuadludowllwéacd)odumntem
rfi Eesmdo

demhwoploelemﬁﬂwdebwﬁdomm)vdewm
(MET). -

Contaccion
volumétrica

de x-AR203 son més ancho que los de TI(CN). Nose
observa porosidad dentro de las columnos de x-Al203
ni en la interfase x-A203/Ti(C, N).

El andlisis de la seccién transversal de las muestras
evidencié un crécimiento epitaxial en forma de
golumnas de grano fino, en la direccién paralela al
eje ¢, de ambos recubrimientos, siendo las columnas

y uniforme para las muestras
sometidas a bajas, mientras que @
presiones mayores las tolumn:n empiezan a mostrar

enel

centro de la capa x-AR03 (ﬁqurm6y7)

Los tratamientos de granallade de 25 y 3.0 Bar
de presion provocan la deformacién y
agrietamiento y cuasi fractura de Ios columnas de
x -A203.
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por el

RESULTADO

La figura 4 revela la formacién de dos tipos de grietas . Un agrietamiento primario,

oenerodmpordfmrdudewbnténnlcnm k-Al203 y sustrato, un
ib @3)ala de k-Al203 a

a-AR03; S(nunbamunwwdpodoow!etnnmoseprmtbwbmoqudlus

muestras tratadas a 2.0, 2.5 y 3.0 bar de presién, ubicadas en zonas de la superficie

altamente deformada (ver figura 3).

Patrén de difraccion
de elactrones

El andtisis por MET de las coll , reveld enla
recubrimiento. Aquellas ue sufrieron un post-tratamiento de 0,0 a 2,0 bar,
ide grano fine, del recubrimiento k-Al203 y
TI(CN), bien definido y homogéneo, mientras gue en aquéllassometidas a
tratamientos mayores a 2,5 bar, se aprecia la formacién de una fase policristalina
intermedia, entre k-Al203 y Ti(CN), pnmmnblemente debido a una
transformacion de fase x-Al203 a «-Al203

Las i sin del p de micro-blasting (muestras 0,0
bar) presentan un recubrimiento de x-Al203 con una estrudura columnar de grano fino,
con un ancho entre 0,1 a 0,3 um. Elr i esh ¥ unifc para todas las
muestras con postratamiento de 0,5:1,0; 1,5 bar, mientras que las tratadas a presiones de 2.0;
25y 3,0 bar o cuasi fracturadas de k-ARO3,
indicativo de que se ha superado el limite de fluencia del recubrimiento al combinar los

fu de tension de los por CVD, con los esfuerzos
de 6 por el las de altmina.







