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PROLOGO

El ser humano con su admirable capacidad de ingenio, se ha distinguido por la
caracteristica de innovacion en diferentes areas del conocimiento a través del tiempo,
tal ha sido el caso de la bio-ingenieria en donde se han desarrollado una gran cantidad
de aplicaciones biomédicas con el objeto de acrecentar la calidad de vida de muchos
pacientes. Una de las aplicaciones biomédicas catalogadas como uno de los avances
meédicos mas importantes del siglo XX, fue el éxito del implante total de la cadera.
Actualmente los materiales de contacto utilizados para este sistema protésico no
cuentan con la suficiente resistencia al desgaste para pacientes activos (jovenes), las
particulas de desgaste acumuladas en los alrededores del implante promueven
respuestas inflamatorias de rechazo al implante teniendo que re-intervenir hasta tres

veces durante la vida del paciente.

El presente trabajo esta enfocado en un estudio tribologico en diferentes
microestructuras de la aleacion Co-Cr la cual ha sido ampliamente utilizada y aceptada
en la manufactura de implantes quirdrgicos articulares. Este trabajo, ademas de
contribuir con la formacion de un tecnélogo, sin duda deja huella en las lineas de
investigacion y desarrollo tecnoldgico de biomateriales y biotribologia para la
humanidad dado a que con los resultados de este estudio, se podran plantear nuevas
alternativas de contacto y nuevos estudios biotribologicos en simuladores de cadera a
fin de incrementar la durabilidad de implantes quirdrgicos articulares para una

creciente y cada vez més longeva poblacion.
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CAPITULO 1. INTRODUCCION

Los materiales metalicos son ampliamente utilizados en el area médica, rama en la que
se les ha llegado a considerar indispensables ya que ademas de material quirdrgico
con éstos se fabrican implantes ortopédicos, dentales y dispositivos cardiovasculares;
sin embargo, no remplazan a los tejidos naturales que tienen como ventaja su habilidad
para reparar dafio y ajustarse a nuevas circunstancias; a menos que una enfermedad
inhiba el proceso de curacién o que sean sobre cargados mas alla de su habilidad para

sanar [1].

Actualmente, las cirugias de remplazo de cadera y rodilla son el tratamiento estandar
para tratar padecimientos degenerativos de articulaciones alrededor del mundo, la
implementacion de protesis de cadera y rodilla, ha incrementado considerablemente en
los dltimos afos y se espera que siga creciendo aun mas como lo muestran las graficas

estadisticas de la Figura 1.1, la estad basada en un estudio hecho en USA [2].

600000 T T T T T T T T T T 4500 T T T

O Remplazo total de cadera a) 4000 oo Remplazo tolal de cadera b
— Remplazo total de rodilla — Remplazo total de rodilla

500000 -
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Figura 1.1 Remplazos de cadera y rodilla en USA, a) artroplastias anuales 1993-2006 y b)

proyeccion de demanda anual 2010-2030 [2].
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Considerando lo anterior, se ha buscado disefiar y fabricar aleaciones metélicas que
ademas de cumplir con sus funciones lo hagan por el mayor tiempo posible y de esta
manera incrementar la calidad de vida de los pacientes. EIl actual trabajo presenta el
desarrollo de una nueva aleacién base cobalto para uso médico en remplazo de

articulaciones dafiadas por traumas severos y artritis.

Con el objetivo de mejorar las propiedades mecéanicas de la aleacion ASTM F75 que
actualmente es utilizada en fabricacion de prétesis articulares, se adiciond boro hasta
un maximo de 1% peso. Esta aleacion fue caracterizada en los principales aspectos
gue debe cumplir para ser considerada en el disefio de protesis, por lo que se le
realizaron ensayos de resistencia mecanica, desgaste, corrosion, vida en fatiga y

citotoxicidad.
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OBJETIVO

Por medio de adiciones de boro y tratamientos térmicos que propicien cambios
microestructurales importantes mejorar las propiedades mecanicas y tribolégicas de la

aleacion ASTM F75.

HIPOTESIS

Se mejorard la resistencia mecanica, al desgaste y a la fatiga de la aleacion ASTM F75
por medio de adiciones de boro y tratamientos térmicos que propiciaran refinamiento de
grano y precipitados que incrementen las propiedades sefaladas sin afectar la

resistencia a la corrosion de la aleacion.

METODOLOGIA

Se realiz6 una exhaustiva revision del estado del arte en cuanto los aspectos que
gobiernan el comportamiento mecanico de la aleacion ASTM F75, asi como las formas
de mejorar dicho comportamiento. Una vez definida la variacibn en composicion
guimica se procedié a la obtenciéon de material por medio de fusién y vaciado de
precision, obteniendo aleaciones con 4 contenidos diferentes de boro y una referencia
(ASTM F75). Las muestras fueron maquinadas a dimensiones finales y preparadas

para su evaluacion en las pruebas mecanicas y tribologicas.
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Alcances y limitaciones

Las aleaciones Co-Cr-Mo-C son complejas por la cantidad de aleantes y la afinidad que
existe entre ellos. Ademas, se ha encontrado que son muy sensibles a las variables de
procesamiento y no se ha logrado entender por completo las transformaciones
relacionadas a la temperatura, calentamiento y enfriamiento; lo que aunado a la falta
diagramas de fases ternarios y cuaternarios que ofrezcan un panorama mas claro se

convierte en una limitacion estudios que busques mejorar su caracterizacion.

Por lo tanto, el presente estudio busca caracterizar el efecto del boro en las aleaciones
Co-Cr-Mo-C y sentar las bases en los aspectos mas relevantes que debe cumplir dicho
material para ser implantado. Sin embargo, la comparacion de resultados es
principalmente cualitativa entre las aleaciones estudiadas ya que las pruebas
realizadas no representan las condiciones reales en las que se desempefia un
implante; por lo que los resultados obtenidos no pueden ser utilizados directamente en
el andlisis de integridad estructural de materiales implantados, sino que representan

una etapa inicial necesaria para el desarrollo de nuevas aleaciones biocompatibles.

Para acercarse a las condiciones de trabajo reales de los implantes, seria necesario
realizar pruebas en un simulador que replique los movimientos de la articulacién donde
serd implantado (por ejemplo un simulador de cadera) donde ademéas de estar
sometido esfuerzos mecanicos ciclicos, también esta sujeto al efecto simulado de

fluidos corporales. Esto seria objetivo de otro estudio.
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CAPITULO 2. ANTECEDENTES

Un biomaterial se define como un material sintético usado para fabricar dispositivos
gue remplacen una parte o una funcion del cuerpo de una manera segura, confiable y
fisiologicamente aceptable. El desarrollo de protesis para sustituir articulaciones esta
relacionado al conocimiento de la biomecéanica de la articulacién y a los desarrollos
tecnoldgicos en el campo de biomateriales ya que estos remplazos ademas de cumplir
con las caracteristicas de biocompatibilidad también enfrentan problemas adicionales
de bioingenieria que incluyen desgaste y corrosion de sus productos, asi como una

complicada dinamica de transferencia de carga [1] [3].

Los metales y sus aleaciones son ampliamente utilizados como biomateriales; en el
area de implantes ortopédicos son esenciales ya que son mas convenientes para
aplicaciones donde hay carga e impacto, sustituyen la funcién de tejidos duros y dada
su confiabilidad mecéanica no pueden ser remplazados por ceramicos o polimeros pues
combinan alta resistencia mecanica y resistencia a la fractura [4] [5]. Las tres mayores

familias de aleaciones empleadas son:

*Aleaciones de Cobalto-Cromo-Molibdeno (Co-Cr-Mo)
*Aleaciones Ti-Al-V, Ti-Al-Nb y Ti casi puro

*Aceros inoxidables tipo AISI 316LQ
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Las aleaciones de titanio gozan de una excelente biocompatibilidad, pero su costo es
elevado. El acero inoxidable tiene buena tenacidad, aunque su resistencia al desgaste
es pobre y es el mas limitado en resistencia a la corrosion en ambiente fisioldgico. Las
aleaciones base cobalto son usadas por su buena combinacion de propiedades

mecanicas, biocompatibilidad y resistencia a la corrosion [3].

2.1 Remplazo de articulaciones

El remplazo de articulaciones se puede dar después de una fractura o en caso de un
paciente que sufre de artritis grave. En la siguientes figuras se muestran imagenes de
artroplastias; la Figura 2.1 muestra una cadera, a) sana, b) con osteoartritis y ¢) con un

implante; en la Figura 2.2 se muestran remplazos de rodilla, codo y hombro.

Articulacion de la Empalme Artritico de la Cadera| b)

Liguida ﬁlmﬁ.\

Ligamento y Cipeaila
de la Articulacién ~~.

V. ;-?:' NG
Membrana Sintvial —_ g et
- \

-Cabaza Famoral

Ligamento y Capsula Fémur “ 38
de la Articulacién (Hueso
del Muslo)

Figura 2.1 Articulacion de la cadera, a) sana, b) con osteoartritis y ¢) con un implante [6].
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Cabito

Figura 2.2 Protesis articulares de a) rodilla, b) codo y c¢) hombro [7] [8].

2.2 Problematica en remplazos articulares

La falla temprana de implantes articulares (1 o 2 afios después de la implantacion)
puede ser resultado de una fijacion inadecuada o infeccion, mientras que una falla
tardia (aunque también puede ser por infeccién) puede ser debida a fractura por fatiga

o desgaste de superficies [9]; su promedio de vida util es alrededor de 15 afios.

Los mecanismos in vivo son complejos e involucran el ambiente hostil del cuerpo por lo
gue la respuesta del tejido a las particulas generadas por desgaste con frecuencia es
inflamatoria e inmunoldgica, que a su vez causa coagulacion de la sangre, leucocitos
(glébulos blancos), macréfagos y en casos severos células gigantes para mover las
particulas de desgaste resultando en problemas interfaciales entre el implante y el
tejido [10]. Se ha encontrado que a largo plazo existe un deterioro gradual en
remplazos de cadera que provoca pérdida de asepsia y ostedlisis; la ostedlisis también
puede ser asociada con aflojamiento de la protesis debido a que unos tejidos fibrosos

pobremente organizados llenan las lesiones del hueso [11].


http://www.rocmd.com/wp-content/uploads/2011/06/14.jpg
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El par mas ampliamente utilizado en el remplazo de articulaciones es el constituido por
metal-UHWMPE (Ultra High Molecular Weight Polyethylene), el cual posee una alta
tasa de desgaste (10-100 mm?/10°ciclos) con particulas que van de 1 pm de espesor y
de 4 a 10 ym de longitud; estas particulas presentan efectos nocivos que pueden llevar
a aflojamiento y falla del implante [11]. La Figura 2.3 muestra la reaccion de tejido

suave debido al excesivo desgaste de polietileno.

Figura 2.3 Artroplastia total de rodilla, falla del polietileno y aflojamiento de componentes [9].

Por otro lado, se ha reportado que la fatiga inicia comiUnmente en sitios de
concentracion de esfuerzos y defectos de manufactura como huecos, redondeos,
soldaduras, muescas, picaduras e imperfecciones superficiales luego de maquinado. Si
los factores anteriores no estan presentes, entonces la grieta puede iniciar en defectos
microestructurales como limites de grano e inclusiones no metalicas [12]. Como
ejemplo, un caso reportado de falla combiné el aflojamiento del implante con esfuerzos
de flexion y resultaron en fractura de vastago de una protesis CoCrMo. Este implante
no cementado y modular (adaptador y cuerpo) tenia una superficie esponjosa

tridimensional con tamafio de poros de 800-1500 um, Figura 2.4, [13].
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)
"=

Figura 2.4 a) Radiografia posoperativa de una artroplastia total de cadera y b) radiografia 4

afos después mostrando ostedlisis y una grieta.

2.3 Caracteristicas de la aleacion ASTM F 75

La norma ASTM establece que la aleacion F75 cumpla con los requisitos de

composicion quimica y propiedades mecénicas mostrados en las Tablas 2.1y 2.2 [14].

Tabla 2.1 Composicion quimica de la aleacion ASTM F75-07.

Elemento Cr Mo C B Si Mn Ni W Fe
0.35 0.01 1 i 0.5 0.2 0.75
% peso 27-30 5-7 1 max.
max. max. max. max. max. max.

Tabla 2.2 Propiedades mecénicas de la aleacion ASTM F75-01, valores minimos.

Resistencia a cedencia Resistenciaatension Elongacion HRC

450 MPa 655 MPa 8 % 25-35
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La microestructura tipica en condicién de colada de una aleacion base cobalto presenta
una matriz dendritica a-FCC metaestable a temperatura ambiente y precipitados
compuestos principalmente de carburos de blogue M33C¢ (M= Cr, Co, Mo) que
aparecen en regiones interdendriticas y limites de grano. También se observa una fase
laminar en los limites de grano; ademas, pueden estar presentes una fase intermetalica
sigma (o) y carburos MgC como constituyentes menores de fases secundarias

agregadas [15] [16] [12]. Se muestra un ejemplo en la Figura 2.5.

Figura 2.5 Microestructura de la aleacion ASTM F75 [12].

En condicién de colada los carburos son el principal mecanismo de resistencia de la
aleacion; por lo tanto el tamafio, distribucion, morfologia y extension de ésta fase es de
gran importancia por su efecto en las propiedades mecénicas. Los carburos de blogque
gruesos actuan como anclajes de dislocaciones y fallas de apilamiento cuando el
material estad sujeto a cargas mecanicas; pero también pueden llevar a fragilidad los
gue se forman a lo largo del limite de grano [16] [17] [18] [19] [20] [21]. Por otro lado,
las investigaciones han buscado mejorar las propiedades mecanicas y la resistencia al

desgaste de la aleacion ASTM F75, encontrado que esto se puede alcanzar por medio
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de refinamiento de grano y transformacion inducida por deformacién de la fase

metaestable a martensita [4].

2.4 Tribologia

La tribologia se enfoca en la friccion, desgaste y lubricacibn de superficies en
movimiento relativo. Dichas superficies representan una muy compleja forma
geométrica ya que hay una gran variedad de defectos y distorsiones que ejercen una
fuerte influencia en la friccion y el desgaste afectando en los resultados de muchos
tipos de andlisis. Esta caracteristica puede ser cuantificada con mediciones de

rugosidad que se encargan de tipificar esas irregularidades [22].

Friccion

La friccion es la resistencia al movimiento tangencial experimentada cuando un cuerpo
sélido se desliza sobre otro. La fuerza de resistencia, que es paralela a la direccion del
movimiento es llamada “fuerza de friccion” F. La fuerza de friccion F es proporcional a
la carga normal W, asi se tiene la Ecuacién 2.1, donde u es el “coeficiente de friccion”;
dicha constante es diferente para cada situacion, es decir que es Unica para cada par
de materiales deslizandose bajo ciertas condiciones [23]. De acuerdo con la teoria
mecanica de friccion, los valores de p varian de 0.1 a 1 dependiendo de las

condiciones del sistema [24].

F= pW Ec. 2.1
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Lubricacion

La lubricacién se presenta cuando se interpone entre superficies en contacto una capa
de gas, liquido o sdélido que generalmente es de 1 a 100 um de espesor; ésta sirve para
mejorar la fluidez de movimiento de una superficie sobre otra y prevenir dafio

reduciendo la friccion.

Desgaste

El desgaste resulta de contacto directo entre las asperezas individuales en las
interfaces deslizantes, puede ser provocado por fallas en la pelicula lubricante que
resultan en dafio a las superficies en contacto [25]. La razén de desgaste es reportada
en la literatura de diferentes maneras, lo mas comun es el volumen desgastado (m®)

por distancia recorrida o ciclos.

Hoy se sabe que la buena resistencia al desgaste de algunos implantes metal-metal
estd relacionada con la capa de lubricacion parcial o total de naturaleza micro-
elastohidrodinamica o de limite generada por liquido sinovial durante el ciclo de
articulacion [26] [27]. En una articulacion natural, el liquido sinovial es un fluido viscoso
y durante el movimiento de las articulaciones se extrae mecanicamente del cartilago a
fin de mantener una capa de aproximadamente 50 ym de liquido sobre la superficie y

disminuir la friccion entre las superficies articulares.
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2.4.1 Contacto elastico

Considerando superficies de un material elastico y una esfera presionada contra una
superficie plana bajo una carga normal W, el contacto ocurrira en un area circular de

radio a, Figura 2.6.

e __—

Figura 2.6 Deformacion elastica de una esfera de radio R presionada contra la superficie plana

bajo una carga normal W. El radio del area de contacto es a [24].

Dicho radio de contacto se expresa por la siguiente ecuacion de Hertz:

a= (3:;?)1/3 Ec. 2.2

Donde R es el radio de la esfera y E es un mddulo elastico que depende de los

modulos de Young y la razon Poisson de las superficies en contacto segun:

_ 2 _ 2
1 _Gzd) | () Ec. 2.3
E* E, E,

Asi, el area de contacto entre una esfera y un plano, ma?, esta dada por:
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2/3
WR) Ec. 24

ma? ~ 0.83m (E—
Pero debe tenerse en cuenta que la presion no es uniforme sobre el area circular de
contacto, tiene un valor maximo en el centro que va disminuyendo a cero hacia las
orillas. La distribucion de la presién normal se muestra en la Figura 2.7, el maximo valor

en el centro del circulo de contacto es 3/2 la presiéon media [24].

1 Presidn de contacto

(esfuerzo normal)

Figura 2.7 La distribucion de la presién normal bajo una esfera cargada elasticamente contra

una superficie plana [24].
Entonces, la presiéon en el centro se define por la siguiente Ecuacion 2.5, donde P, es
la presion maxima en el centro y P, la presidon de contacto media.

o = 20— (WEDT g 2

Po = 2 Pm = 2ma? m3R2

2.4.2 Mecanismos de desgaste en contacto deslizante

El dafio superficial generado por contacto deslizante esta relacionado a la adhesion de

las superficies en contacto, ésta adhesion es la mayor contribucion en resistencia al
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deslizamiento y causa dafio ya sea con o sin pérdida de material en la superficie. Los
tipos de dafo superficial causado por deslizamiento incluyen desgarramiento (galling),
fretting y desgaste adhesivo. El galling se presenta cuando el deslizamiento es a baja
velocidad con una gran carga, el fretting cuando hay movimiento oscilatorio de amplitud
relativamente corta y el adhesivo se presenta por transferencia de material de una
superficie a otra cuando no hay sustancias abrasivas [28]. El fretting es usualmente el
resultado de un movimiento de vibracién externa, pero también ocurre por tensiones de
contacto ciclico (fatiga) entre las partes acopladas. Este hecho incrementa otro aspecto
del fretting usualmente mas dafino; la temprana iniciacion de grietas por fatiga;
fendmeno denominado “fatiga por fretting” o “fatiga por contacto”. Las grietas de fatiga
también inician donde las superficies de contacto estan bajo altas cargas normales o

donde hay un esfuerzo de tension estatico en una superficie [29].

Se han propuesto muchos mecanismos para describir la separacion de fragmentos de
material, pero uno muy aceptado sugiere que el corte por deformacion plastica de
capas sucesivas basado en un campo de lineas de deslizamiento (planos AC) ocurre
en conjunto con la propagacién de las grietas de corte (AD) a lo largo lo cual separa el
fragmento, ver Figura 2.8. Este proceso resulta en la separacion de fragmentos
delgados transferidos de una superficie a otra debido a adhesién. Los fragmentos

trasferidos aumentan conforme aumenta el deslizamiento por uno u otro mecanismo.
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Figura 2.8 llustracion de una forma de separacion de un fragmento de material por deformacion

plastica de la punta de una aspereza [24].

2.4.3 Desgaste en protesis articulares

El desgaste en protesis de cadera de contacto metal-metal en ASTM F75 es de
aproximadamente 1 mm?®10° ciclos, esto es mucho menor que el mas usado
polietileno-metal  (10-20 mm?¥10°), sin embargo las particulas metélicas son
generalmente muy pequefias (aprox. 30 nm) y en conjunto proveen una gran area
superficial que puede facilitar la reaccion con el medio [30] [11]. Una vez liberados los
iones metalicos en los fluidos biolégicos, su comportamiento es gobernado por reglas
electroquimicas; de esta forma, no siempre se combinan con biomoléculas para
generar toxicidad porque el ion activo se combina inmediatamente con una molécula de
agua o un anioén cercano para formar 6xido, hidréxido o sal inorganica. Aun asi, existe
la posibilidad de que el ion se combine con biomoléculas y genere citotoxicidad, alergia

y otras afecciones bioldgicas [31].
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En general, asumiendo que las particulas de desgaste no son toxicas, hay tres
escenarios: i) las células trataran de digerir las particulas extrafias liberando quimicos y
enzimas para disolverlas y después absorberlas, los productos derivados de este
proceso pueden ser eliminados a través de la circulacion de sangre y el sistema
linfatico en varios érganos como los rifiones y el higado; si esto falla entonces ii) el
cuerpo tratara de excretarlas (en el caso de desgaste en la cavidad oral de
biomateriales dentales son facilmente limpiados a través del sistema digestivo) sin
embargo si i) y ii) no se logran, entonces iii) unas paredes celulares fibrosas devoraran
los cuerpos extrafios para mantenerlos aislados del tejido huésped que los rodea. El
ultimo escenario es de gran preocupacion ya que la resistencia interfacial entre el
implante y el tejido huésped caera drasticamente dando lugar a micromovimiento en los

vastagos y a su vez falla de fatiga por corrosion y fretting [10].

2.5 Fatiga

La fatiga es el proceso de cambio estructural progresivo, localizado y permanente que
ocurre en un material sujeto a condiciones que producen esfuerzos y deformaciones
fluctuantes que pueden culminar en grietas o fractura completa después de un niamero
suficiente de oscilaciones. Dichas grietas son causadas por la acciéon simultanea de
esfuerzos ciclicos, esfuerzos tensiles y deformacién plastica. Los esfuerzos ciclicos y
deformacion inician la grieta y los esfuerzos tensiles propician que crezca [32]. La
microestructura, los tratamientos térmicos, la deformacién plastica, el acabado

superficial y los recubrimientos tienen una marcada influencia en los mecanismos de
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nucleacion y crecimiento de grietas por fatiga. Asimismo, con frecuencia esta presente

el desgaste el cual contribuye al proceso de falla [12].

El inicio de grietas es el resultado de deformacion plastica localizada durante el
proceso ciclico de deslizamiento. La deformacién plastica puede estar altamente
concentrada en algunas regiones mientras que los alrededores todavia se encuentran
en la elasticidad. Las regiones plasticamente deformadas son llamadas bandas de
deslizamiento persistente (Persistent Slip Bands, PSB por sus siglas en ingles). Este
proceso es tipico en monocristales metélicos de estructura cubica centrada en las
caras (FCC). Una PSB consiste en un gran numero de planos de deslizamiento
formando una estructura laminar plana dividida en canales por un arreglo periddico de
dislocaciones. Las grietas de fatiga iniciadas por el mecanismo de intrusién-extrusion
de PSBs son llamadas grietas en etapa |I. Conforme esas grietas se propagan y crecen
alcanzan la etapa Il. En la etapa | la grieta y la zona de deformacién plastica que rodea
la punta de la grieta estan restringidas sélo a algunos didmetros de grano. Esto es
llamado la etapa de propagaciéon de grieta corta. Conforme los esfuerzos incrementan,
la zona plastica en la punta de la grieta involucra un gran nimero de granos; esta etapa
guia a la formacion de las estrias que aparecen como ondulaciones en la superficie de

fractura [12].

En este contexto, es importante describir como puede ser evaluada la vida en fatiga de
un componente metalico. La prediccibn de vida en fatiga puede seguir dos

aproximaciones diferentes: dafio por fatiga acumulativa (Cumulative Fatigue Damage,
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CFD por sus siglas en inglés) y propagacién de grieta de fatiga (FCP). CFD esta
relacionada a la vida total a fatiga, vida segura o disefio de vida a dafio intolerante. En
este disefio de vida virtualmente infinito, los datos de fatiga se presentan en la forma de
curvas de Wohler (S-N), las cuales trazan los esfuerzos S vs el nimero de ciclos N a
las falla; estas curvas se determinan para condiciones de altos ciclos de fatiga, p.ej. N>
10° ciclos. El nivel de esfuerzos es relativamente bajo y en general las deformaciones
son principalmente elésticas, aun cuando el material experimenta deformacion plastica
localizada. Esta es una aproximacion comun para evaluar la resistencia a fatiga de
implantes metalicos. En la Figura 2.9 hay una representacion esquematica de una
curva S-N, se traz6 en escalas log-log el rango de esfuerzos ciclicos (AG= Omax-Omin)

contra el numero de ciclos a falla [12].

‘ Umax
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Na= 1x107 log N

Figura 2.9 Representacién esquematica de una curva S-N [12].

La resistencia o limite de fatiga (o) se define como el rango de esfuerzos debajo del

cual no hay crecimiento de grieta, el material estaria sujeto a un namero infinito de
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ciclos de esfuerzo sin que haya fractura por fatiga EI nimero de ciclos correspondiente
al limite de fatiga con frecuencia se considera en 1X10’; este representa una vida a la

fatiga infinita [12].

Los métodos de evaluacién de fatiga en biomateriales mas utilizados son:

1. Esfuerzolvida (S/N)
2. Mecanica de fractura

3. Fatiga-desgaste usando carga multi-axial fisiolégica simulada

Los primeros dos métodos son utilizados para un proceso de comprobacion de
materiales y son Utiles para la etapa inicial de seleccion de materiales que estaran
sujetos a condiciones ciclicas con cargas elevadas (por ejemplo, en aplicaciones de
implantes ortopédicos). El tercer método es considerado para hacer una evaluacion in
vitro que determine el desempefio en fatiga en un ambiente cercano al fisiol6gico; ésta

prueba generalmente es la previa a experimentos en animales [10].

El disefio de fatiga acumulativa tiene limitaciones bien establecidas; la precision de la
prediccidon esta fuertemente influenciada por la geometria del componente que se esta
analizando (factores de concentracién de esfuerzos), el proceso y la carga, resultando
en una amplia dispersion de datos de vida a la fatiga. Ademas, este ignora la presencia

de defectos y la propagacion de grieta sobrelleva esos impedimentos [12].
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En el estudio de fatiga, la flexion rotativa se ha convertido en una herramienta util ya
gue proporciona un buen parametro en la comparacion de resistencia entre materiales.
No obstante; a altas cargas y bajo nimero de ciclos se han encontrado limitaciones
para medir y controlar los esfuerzos y deformaciones, especialmente cuando se
presenta deformacién plastica. Lo anterior debido a que la flexion somete al espécimen
a una amplia variaciéon de condiciones esfuerzo-deformacion a través de la seccion
transversal pero sélo un pequefio volumen del material experimenta los maximos

valores [33].

En la Figura 2.10 se presenta un comparativo de la resistencia a fatiga de las
principales aleaciones metalicas utilizadas en implantes ortopédicos; alli se observa
gue el acero inoxidable 316L forjado y la forja de Co-Cr tienen una resistencia a la
fatiga significativamente mayor a la de los componentes en condicion de colada. El uso
de presion isostatica en caliente (HIP) ademas de generar una microestructura fina,
también genera un claro mejoramiento en la resistencia a la fatiga. La mayoria de esas
aleaciones (especialmente la Co-Cr con HIP y las aleaciones de Ti) tienen resistencia a
la fatiga superior a 500 MPa en aire por lo que han sido consideradas apropiadas para
aplicaciones en implantes ortopédicos. Las aproximaciones en S/N se hicieron en
ambientes que simulan los fluidos del cuerpo y el freeting por medio de dispositivos
electroquimicos incorporados ya que los procesos mecanicos y quimicos combinados

juegan un rol vital en la iniciacion de grietas [10].
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Figura 2.10 Resistencia a la fatiga de algunas aleaciones usadas en implantes [10].

2.6 Corrosion [34]

La cinética de electrodo es el estudio de velocidad de reaccion en la interface entre un
electrodo y un liquido, gracias a esta han sido posibles muchos avances en el
entendimiento de corrosion y la medicidon practica de velocidades de corrosion. La
velocidad de corrosion por unidad de area puede expresarse como la densidad de
corriente ya que por medio de la ley de Faraday se sabe que en las areas anddicas en

la superficie de un metal es proporcional a la corriente de corrosion (Icorr)-

El flujo de corriente neto en una celda se puede representar dibujando un diagrama de
polarizacion que es una grafica mostrando el potencial E de los electrodos con la
corriente total, Figura 2.11 celda Cu-Zn; en este caso el electrodo de Zn se polariza a lo
largo de la linea abc, mientras que el Cu lo hace en def, los potenciales

termodinamicos estan dados por Ez, y Ecy.
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Figura 2.11Diagrama de polarizaciéon para una celda Cu-Zn.

Diagramas de polarizacién de metales en corrosion

Estos diagramas llamados diagramas Evans, son graficas de potencial vs el log de la
corriente o log de la densidad de corriente y son de utilidad para predecir el
comportamiento en corrosion. Al establecer experimentalmente un diagrama de
polarizacion, la primera medicion es la del potencial de corrosion, Ecr, cuando la
corriente aplicada es cero, lap. Entonces, el electrodo de trabajo se polariza ya sea
anddica o catddicamente para establecer una de las lineas punteadas de la Figura
2.12. El procedimiento de polarizacion se repite pero con la I,y al reverso para obtener
la segunda linea punteada. Una vez establecido el potencial de corrosion vs log |4 en
el sentido mas noble y el mas activo, se construye por completo el diagrama de
polarizacion como se muestra en la Figura 2.12 para un metal M. En este sistema la
reaccion de oxidacién puede ser la disolucién del metal M = M*" + ze™ y la reduccion

puede ser simbolizada por R™ +ne” 2 R.
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Figura 2.12 Diagrama de polarizacion.

Cuando el electrodo se polariza a densidades de corriente suficientemente altas para
cambiar el potencial mas de aproximadamente 100 mV del potencial de corrosion, la
reaccion reversiva es comunmente despreciable; por lo que dependiendo de la
direccion de corriente aplicada la superficie del metal actia como ya sea como anodo o
como catodo. En consecuencia se pueden determinar las pendientes de Tafel ya que
para polarizacion anddica iap=ia y de forma similar para polarizacion catodica iap=ic. Al
extrapolar ya sea de la region anddica o catédica de Tafel el potencial de corrosion
Ecorr, donde ic= iy, la tasa de corrosion icor Se puede determinar para la condicion A;=
Ac (relacion de area anodo-catodo= 1), condicidn cercana a la situacion real.

La corriente de corrosion se puede calcular si se conocen los datos de potencial de
corrosion, el comportamiento en polarizacion, potencial termodinamico ya sea del
anodo o del catodo y si se puede estimar la relacion relativa de areas anodo-catodo.

Stern y Geary derivaron una importante y practica ecuacion que lleva su nombre,
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donde b, y b son los valores de las pendientes anddica y catddica respectivamente y
lapl/AE es la pendiente de polarizacion, el reciproco de la resistencia a la polarizacion
Rp= AE/lsy en la region cercana al potencial de corrosion para el cual el cambio de

potencial con la corriente aplicada es esencialmente linear.

Espectroscopia de impedancia electroquimica

En un circuito de corriente alterna, la impedancia determina la amplitud de corriente
para un voltaje dado; esta es el factor de proporcionalidad entre el voltaje y la corriente.
En espectroscopia de impedancia electroquimica (EIS), la respuesta de un electrodo a
sefales de potencial alterno de frecuencia variable se interpreta en base a modelos de
circuito de interface electrodo/electrolito, la Figura 2.13 muestra dos modelos de circuito
gue se pueden usar para analizar el espectro EIS. El modelo mas simple para
caracterizar la interface metal-soluciéon presentado en la Figura 2.13 a) incluye tres
pardmetros esenciales, Rs (resistencia de la solucion), Cdl (capacitancia de la doble
capa) y Rp (resistencia a polarizacién). Cuando se llevan a cabo mediciones en
corriente directa (frecuencia= 0) la impedancia del capacitor tiende a infinito. En
circuitos eléctricos paralelos, el circuito con la menor impedancia domina y bajo esas

condiciones se mide la suma de Rs y Rp. Si Rs es significativo, se minimiza la
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velocidad de corrosion. Cuando el control de difusion es importante, se adiciona en
serie con Rp el elemento ZD, algunas veces llamado la impedancia de Warburg, Figura

2.13 b).

Figura 2.13 a) Circuito eléctrico equivalente de una interface electroquimica sin de
control de difusién y b) Modelo de circuito eléctrico equivalente con control de difusion.

En EIS, el metal en corrosion se analiza al aplicarse un cambio de potencial sinusoidal
con cierta frecuencia (m) donde la corriente resultante esta fuera de fase con la seial
de potencial aplicado por una cantidad; el angulo de fase 6 que depende de los
parametros del circuito. La amplitud de corriente es inversamente proporcional a la
impedancia de la interface y la impedancia electroquimica Z (o) es la frecuencia
dependiente del factor de proporcionalidad en la relacion existente entre la sefial de

voltaje y la corriente de respuesta,

Z (o) = %) Ec. 2.7

donde E es las sefal de voltaje, E= E, sen(wt), i es la densidad de corriente, i=ig

sen(wt+0), Z es la impedancia (ohm-cm?) y t es el tiempo en segundos.
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La impedancia es un numero complejo descrito por el modulo dependiente de la
frecuencia |Z| y por el angulo de fase 6, o alternativamente por el componente real Z' y
el componente imaginario Z”. La convencion matematica para separar los
componentes real e imaginario es multiplicar la magnitud del componente imaginario
por j [=V—1] y reportar los valores real e imaginario como un numero complejo. Las

ecuaciones para impedancia electroquimica son:

E = Ereal + Eimaginario = E'+ JE” Ec. 2.8
| = lrea + Iimaginario =1+ jI” Ec. 2.9
Z=7+jz=E Ec. 2.10
I'+jI
tan® = =~ Ec. 2.11
Z|> = @)+ (2")° Ec. 2.12

En el andlisis de impedancia electroquimica cominmente se utilizan tres diferentes
tipos de gréficas: curvas de Nysquist (plano complejo mostrando —Z” vs Z’) y dos
diferentes curvas de Bode mostrando la magnitud de impedancia vs el log de la
frecuencia y mostrando el angulo de fase vs el logaritmo de frecuencia. Un ejemplo de
cada tipo se muestra en las Figuras 2.14 y 2.15. La Figura 2.14 ilustra datos de
impedancia electroquimica de una fundicién 99.9% Mg en borato de sodio con pH 9.2
en formato Nysquist. Esta figura muestra un semicirculo capacitivo tnico indicando que

el Unico proceso que esta ocurriendo es la transferencia de carga.
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Figura 2.14 Datos de impedancia electroquimica para fundicién 99.9% Mg en borato de
sodio pH 9.2 en formato Nysquist.

Figura 2.15 muestra curvas de la magnitud de Bode y angulo de fase para un sistema

con el circuito equivalente mostrado en Figura 2.13 a). En la grafica se puede observar

gue a muy bajas frecuencias Z=Rs+Rp 2> Z=Rs.

Log Z (magnitud de impedancia), Q-cm?

8 (angulo de fase), grados

Log w (frecuencia), Hz o redis

Log w (frecuencia), Hz o redls

Figura 2.15 Curvas de magnitud de Bode y angulo de fase mostrando la dependencia
de la frecuencia a la impedancia electroquimica.

2.6.1 Corrosion en biomateriales

La resistencia a la corrosion es una de las propiedades mas significativas para

determinar la biocompatibilidad de materiales. Cuando se implantan materiales

metalicos en el cuerpo humano, la etapa inicial se caracteriza por reacciones entre la
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superficie metalica y los tejidos vivos. La compatibilidad con los tejidos esta gobernada
por las reacciones en esta primera etapa, por lo que la superficie del material desarrolla

un papel muy importante [4].

Las capas de oxido superficial en biomateriales metalicos funcionan como inhibidoras
de liberaciéon de iones, cuando esta capa se rompe la cantidad de iones liberados
estara controlada por el tiempo que tarde su regeneracion. Pero la liberacién de iones
también se puede acelerar con la concentracion de oxigeno disuelto, iones inorganicos,
proteinas y células [31]. La célula es una especie de cuerpo de carga que puede influir
la corrosion; ademas, al combinarse con productos de corrosion y particulas de
desgaste pueden mostrar toxicidad por lo que en el desarrollo de nuevos materiales

con biocompatibilidad superior es necesario evaluar su afinidad con células [35].

La capa de 6xido superficial de una aleacion CoCrMo pulida mecanicamente en agua
desionizada consiste de 6xidos de cobalto, cromo y molibdeno, y su espesor es de 2.5
nm. Sin embargo, aunque macroscopicamente dicha capa es estable, la composicién
cambia ya que las superficies pasivas coexisten en contacto con electrolitos
experimentando un proceso continuo de disolucion parcial y reprecipitacion desde el

punto de vista microscépico [4].

Los fluidos corporales contienen varios aminoécidos y proteinas que influencian la
corrosion metalica. Las concentraciones de iones cloruro en el suero y el liquido

intersticial son de 113 y 117 mEqg/L respectivamente, lo cual es cerca de 1/3 de la
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concentracion de la salmuera; ademas, la concentracion de oxigeno disuelto en la
sangre es Y4 la del aire y de 1/80 a ¥ en espacios intercelulares por lo que el ambiente
es seriamente corrosivo para materiales metalicos. Los cambios en pH en fluidos
corporales son pequefios dado que estos fluidos son soluciones buffer y el pH se
mantiene entre 7.0 y 7.35; pero cuando se implanta un material el pH en el tejido duro
disminuye hasta aproximadamente 5.2 y se recupera a 7.4 en el transcurso de dos
semanas [35]. Lo anterior aunado a que la pelicula también puede ser dafiada debido a

desgaste pues genera particulas que aceleran la liberacién de iones.

2.7 Estudios previos en aleaciones CoCrMo

Con el objetivo de mejorar el desempefio mecénico de las aleaciones base cobalto de
uso quirargico se han hecho estudios variando contenido de carbono, cambiando fases
por medio de tratamientos térmicos, procesados mecanicos, etc. A continuacion se

presenta un resumen de esas investigaciones y los resultados sobresalientes.

2.7.1 Tratamientos térmicos

Los tratamientos térmicos promueven alteraciones microestructurales especificas que
repercuten en el comportamiento mecanico del material bajo esfuerzos estéticos y
ciclicos [12]. Dobbs y Rotbertson [36] encontraron que es posible mejorar el
comportamiento en fatiga de implantes base cobalto a través de un cuidadoso control

en la composicion y operaciones de tratamientos térmicos. Estos autores concluyeron
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gue los carburos laminares son la fase que mas perjudica a la aleacién y al removerlos

también incremento la resistencia a la tension y ductilidad.

Clemow y Daniell [15] mostraron que a 1210 °C tanto el contenido de carburos como el
tamafio tuvieron una répida taza de disolucion durante las primeras 2 horas de
tratamiento que fue seguido por un periodo de reduccion en la velocidad de disolucion
de estos. Lo anterior también fue hallado en otras investigaciones [36] [37] [38], donde
ademas se encontrdé que un cambio morfoldgico en los carburos de condicion de colada
a globular por medio de tratamientos térmicos mejora de manera significativa las
propiedades mecanicas de la aleacion. Tales tratamientos por cortos periodos de
tiempo (aprox. 1 hr.) producen disolucién parcial de los carburos permitiendo mantener
una buena cantidad de esta fase y con ello la resistencia que le proporciona al material
mientras reducen la concentracion de esfuerzos que provoca una fase dura con una

morfologia irregular dentro de fase una mas blanda como la de la matriz base Co FCC.

2.7.2 Andlisis de resistencia al desgaste

En trabajos previos se ha encontrado que un bajo contenido de carburos no mejora la
resistencia al desgaste y se ha observado un mejor comportamiento en aleaciones con
alto contenido de carbono [26] [39] [40] [41]. Ademas, se ha reportado que el
desempefio en desgaste se ve mejorado por una fina distribucién de carburos y tamafio
de grano fino [39]. Chiba [41] también reconocié la importancia del tamafio de grano en

el comportamiento en desgaste y encontr06 mejores resultados en muestras
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endurecidas por carburos. Asi mismo, Chiba analizo la resistencia al desgaste de
aleaciones de colada y forja con 0.26 y 0.067% de carbono respectivamente en
pruebas pin on disk. El encontrd que el desgaste en colada fue mucho mayor que en la
forja y lo atribuyd la precipitacion de carburos gruesos formados durante la
solidificacion ya que estos elevan el desgaste por abrasion. Por otro lado, la forja sin
carburos y tamafios de grano mas finos mostr6 mejor resistencia, sobre todo al

desgaste por fatiga de la superficie.

Hernandez [37] utilizd un simulador de cadera para evaluar la resistencia al desgate de
este tipo de aleaciones variando la proporcion de carburos mediante el cambio del
contenido de carbono y de tratamientos; en ésta investigacion se encontré que en las
muestras con tratamientos de solucién y menor porcentaje de carburos presenté un
mayor desgaste. Esto es similar a lo reportado por Duncan y colaboradores [26] [27]
donde se utilizaron aleaciones de forja y de fundicibon (ASTM F 1537 y ASTM F 75
respectivamente) con alto y bajo carbono; ellos obtuvieron alto desgaste en las
aleaciones con bajo contenido de carbono tanto en forja como en fundicion, mientras
gue las aleaciones con alto carbono no mostraron diferencia significativa en desgaste
entre forja y fundicion. Bedolla y Hernandez [42] también observaron este
comportamiento en estudios de desgaste pin on disk en piezas tratadas térmicamente
en solucién y envejecido donde se encontré que la mejor resistencia al desgaste era
proporcionada por una microestructura con menor tamafio de grano sin mayor
influencia de estructura FCC o HCP. St. John [43] quien investigd la resistencia al

desgaste in vitro de dos aleaciones CoCrMo con diferente contenido de carbono
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encontré por medio de pruebas pin on disk que la aleacién con mayor contenido de
carbono (0.25%) presenté la mejor resistencia. Por otro lado, en un estudio médico se
encontré6 que las reacciones del tejido son similares con respecto al desgaste en
aleaciones con alto y bajo carbono [44]; lo que indicaria que el nivel de desgaste
respecto al porcentaje carbono o carburos no es tan influyente en las reacciones

adversas como otros factores del par protésico.

Varano y colaboradores [45] encontraron que las muestras con carburos mas grandes
en ASMT F75 fueron las mas dafladas ya que los carburos fueron arrancados y
generaron desgaste abrasivo. Asi, ellos proponen que los carburos, podrian no ser
efectivos protegiendo contra el desgaste abrasivo y en aplicaciones donde hay
formacion de una capa de 6xido del mismo material, como en estas aleaciones. Por lo
gue han considerado probable que la clave para reducir el desgaste es simplemente la

cantidad de carbono disuelto en la matriz FCC suprimiendo la transicion a HCP.

2.7.3 Andlisis de resistencia a la fatiga

La resistencia a fatiga de componentes de aleaciones base cobalto fabricadas por HIP
y forja pueden exceder la de aleaciones de titanio y aceros austeniticos inoxidables
dependiendo del método empleado en la manufactura; sin embargo, se han reportado
fallas por fatiga en dispositivos CoCrMo frecuentemente asociadas a procesos de
corrosion [12]. Gilbert analizé las causas de fractura de dos prétesis modulares de

cadera totales que consistian en forja de cobalto (ASTM F799), se concluy6 que las
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fallas fueron debido a ataque corrosivo intergranular y fatiga por cargas ciclicas en la
region del cuello del vastago femoral [46]. La modularidad es conocida por favorecer el
inicio corrosion de grietas (0 hendidura) en implantes metalicos. De hecho, Collier y
colaboradores [47] observaron varias picaduras en la superficie de fractura de las
protesis que son creadas dentro de las hendiduras entre la esfera y el vastago. Los
defectos de manufactura como porosidades y segregacion también contribuyen a la

falla de fatiga por corrosion [12].

Sudhakar y colaboradores [48] estudiaron la falla de fatiga por corrosion de una
aleaciéon Vitallium 2000 Plus usada en aplicaciones ortopédicas. Encontraron que la
fractura ocurre en una interface entre tornillos y placa, un sitio tipico para el inicio de
corrosion por cavitacion; también mostrd que la corrosién por picaduras estaba
presente en la superficie de la fractura al igual que las estriaciones de fatiga. En otra
investigacion, Sudhakar y colaboradores [49] estudiaron el comportamiento en fatiga de
la misma aleacion (muy parecida a la ASTM F75 excepto por el contenido de niquel, las
aleaciones de ese estudio contenian 1.2 y 2.5% de dicho elemento) y encontraron que
la resistencia incrementd por presencia de nitrdgeno adicionado durante la fundicion,
0.1% en peso; también concluyeron que el mecanismo de fractura principal se debi6 a
la nucleacion de microporos y coalescencia tipica de materiales ductiles, lo que es muy

significativo para una aleacion en condicion de colada.

En un estudio realizado por Kilner y colaboradores [50] llevaron a cabo tratamientos

térmicos a 1200°C por varios periodos de tiempo en atmdésfera de nitrdgeno con lo que
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lograron difundir este elemento hasta 30 mm (tiempo de TT?) de la superficie, el
nitrégeno entré en solucion sélida intersticial formando nitruros y carbonitruros. Los
resultados de pruebas mecanicas indicaron que las adiciones de nitrdgeno intersticiales
en aleaciones con 0.14 %C incrementaron su resistencia a la cedencia manteniendo
una buena ductilidad; sin embargo este efecto benéfico no fue evidente en fatiga,

posiblemente debido a la influencia de defectos inherentes de las piezas probadas [51].

2.8 Boro en aleaciones metdlicas

Aceros

Estudios en varios tipos de aleaciones han reportado los efectos benéficos de las
adiciones de boro en ciertos aspectos. En aceros colados se ha reportado que las
adiciones de boro pueden formar borocarburos que mejoran la resistencia al desgaste,

dichos borocarburos sélo se disuelven parcialmente a altas temperaturas [52].

Aleaciones base niquel

En una super aleacion base niguel M951 con varios contenidos de boro se realizaron
pruebas de ruptura a altas temperaturas (1100 °C). Se encontrd que porcentajes entre
0.003 y 0.024% de boro es benéfico para resistencia a la ruptura (tiempo que tarda en
fracturar), pero esta disminuye a mayores contenidos de B. En las pruebas de tension
se reportd que a esas temperaturas se incrementaba la elongacion, no obstante la

resistencia a la tensién disminuyd. Los autores explicaron que estos efectos se dan por
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una facil transferencia de limite de grano entre los granos adyacentes por lo que es

menos probable una colisién grande de dislocaciones en las cercanias [53].

Diabb y colaboradores [54] estudiaron la resistencia al desgaste en pin on disk de
aleaciones Ni-B-Si donde las concentraciones del boro se situaron de 0.4 a 3%. Estos
autores encontraron que la aleacion con mayor contenido de boro presenté 10 veces
menos desgaste que la aleacidbn con menor contenido de este elemento; esto se debio
a la presencia del intermetalico NizB que incrementd con el contenido boro y se reflejé

también en las durezas que pasaron de 26 a 53 HRC.

Aleaciones base titanio

Un estudio donde se realizaron adiciones de boro (0.2 y 0.5%) en aleaciones de titanio
encontré que a temperatura ambiente hay un incremento ligero en la resistencia a la
cedencia, aunque la ductilidad disminuyd; posiblemente por la fractura de la fase TiB.
Por otro lado, la resistencia al creep incremento significativamente [55]. Otro estudio de
adiciones de boro en una aleacién Ti6Al4V encontré que pequefias cantidades de este
elemento (0.02%) mejord en 20% la resistencia y rigidez manteniendo propiedades de
fatiga y fractura aceptables [56]. Lo anterior también fue reportado en otra investigacion
del mismo autor pero ahora en aleaciones base titanio de uso aeroespacial donde se
agrego 0.1% de boro y se mejord la resistencia y rigidez en un 5% manteniendo una

buena ductilidad, estas propiedades se mantuvieron a temperaturas de 400 °C [57].

Aleaciones base cobalto
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Por otra parte, Opiekun [58] hizo adiciones de boro (0.09-1.48%) en aleaciones base
cobalto resistentes al calor y se encontrd una significativa disminucion en el tiempo de
incubacion para la formacion de nucleos de carburos. En menores adiciones causo
reduccion de tamafio de fases primarias mientras que los altos contenidos crearon

fases boruros del tipo MB.

Zhuang y Langer investigaron el efecto de modificar aleaciones CoCrMo con adiciones
de niquel (4.2-9.4% en peso) y algunos rastros de Al (0.1%), Ti (0.1%) y boro (0.01%);
encontraron que hubo un considerable mejoramiento en las propiedades mecéanicas, en
especial en la ductilidad [59]. En investigaciones complementarias, también observaron
que la resistencia al crecimiento de grietas en fatiga mejord notablemente y aunque lo
atribuyeron principalmente a la presencia de niquel, sugirieron que el Al, Ti y B también
mejoran esta caracteristica debido a la reduccion o eliminacién de algunos defectos de

fundicion [60].

Con referencia en los resultados observados en diversos tipos de aleaciones por la
influencia del boro en la microestructura y a su vez en las propiedades mecanicas, se
decidio realizar adiciones de este elemento en la aleacion ASTM F75 con un maximo
de 1% en peso y evaluar su efecto en la resistencia del material. Segun los diagramas
binarios de B con Co, Cr, Mo y C existe afinidad con estos elementos que constituyen
la aleacién; en los casos de los tres principales aleantes hay formacion de eutéctico en
cierta proporcion aun sin segregacion en los rangos de contenido de boro que se

manejaran en este estudio, Figura 2.16.
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Figura 2.16 Diagramas binarios de los elementos de aleacion con el boro (% en peso) [61].
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CAPITULO 3. EXPERIMENTACION

En el presente trabajo de investigacion se evaluaron aleaciones base cobalto con
adiciones de boro a las que se les realizaron estudios para determinar su
comportamiento en tension, fatiga, desgaste y corrosion. Los resultados obtenidos
fueron correlacionados con la microestructura obtenida segun el nivel de boro

adicionado en condicién de colada o tratamiento térmico.

3.1 Plan experimental

La Figura 3.1 presenta esquematicamente el desarrollo de la investigacion.
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Figura 3.1 Desarrollo experimental
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3.2 Obtencién de muestras

La obtencion de material consistio en fusion y vaciado de precision que permite la
fabricacion de muestras semiterminadas a través de moldes ceramicos con la forma
geométrica de las piezas finales; los detalles se muestran en el apéndice A. Se procesé
la aleacion especificada en la norma ASTM F75 (usada como referencia) y partiendo

de esta, se hicieron adiciones de 0.06, 0.25, 0.5 y 1% en peso de boro.

Todos los analisis en este trabajo se realizaron a piezas en condicién de colada y con
tratamiento térmico. El tratamiento consistié en 1.5 horas de calentamiento, 1 hora a
1200 °C y enfriamiento en agua. La velocidad del calentamiento no fue constante
debido a la capacidad del horno que alcanzd6 los primeros 850°C en media hora y a
partir de esa temperatura pasé una hora mas antes de lograr a los 1200°C. Este
proceso se realiz6 en un horno THERMO SCIENTIFIC LINDBERG BLUE M modelo

PF5143C-1. El esquema del tratamiento se muestra en la Figura 3.2.

t (h)

>

Figura 3.2 Esquema de tratamiento térmico.

05 15 25
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Asi, las condiciones de material estudiadas fueron las que se muestran en la tabla 3.1.
Se utiliz6 CC para denotar condicion de colada y TT para condicién de tratamiento
térmico.

Tabla 3.1 Identificacion de condiciones de material.

CcC TT

1 ASTMF75 2 ASTMF75
3 0.06%B 4 0.06%B
5 025%B 6 0.25%B
7 8

9

0.5%B 0.5%B
1%B 10 1%B

3.3 Analisis quimico

El analisis de composicion quimica se hizo por medio de espectroscopia de via
hameda. Los contenidos de boro que se manejan son el porcentaje en peso nominal (lo
gue se agreg6 durante las fundiciones) dadas dificultades presentadas por la presencia
del este elemento no fue posible determinar su contenido por los medios que

convencionalmente manejan los laboratorios.

3.4 Anéalisis microestructural

Este analisis se efectud con el objetivo de estudiar el efecto de las adiciones de boro y
los tratamientos térmicos en la microestructura. Previo a la evaluacion se realizd
preparacion metalogréfica, el desbaste y pulido fue en lijas de carburo de silicio con

tamafos de grano 100, 220, 320, 500, 1000, 1200 y 2400 y pafio con alumina de 1, 0.3
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y 0.05 um. El ataque electrolitico para revelar la microestructura se llevo a cabo con
acido clorhidrico disuelto al 10% en agua, se aplicaron 10 volts y 4 amperes por 15
segundos usando grafito como catodo. La caracterizacion microestructural se realizé

utilizando las siguientes técnicas:

e Microscopio optico. Se us6 un Nikon Epiphot, las imagenes obtenidas fueron
evaluadas con el analizador de imagenes IMAGEJ.

e Microscopia electrénica de barrido en un JEOL JSM-6510LV.

e Difraccién de rayos X en un BRUKER D8 ADVANCE con tubo de cobre (A= 1.54
A). La DRX se efectué con rotacion de 3rpm, voltaje de 40kV, corriente de

30mA, time de 0.35s, rango 20 de 20-90° e incremento de 0.01.

3.5 Pruebas de tensién

Los ensayos de tension se realizaron en una maquina universal SHIMADZU AG-X con
capacidad de 300kN. En la Figura 3.3a) se muestra una fotografia representativa de las
muestras ensayadas, en la Figura 3.3b) se presentan las dimensiones de las probetas

mediante un esquema.
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Figura 3.3 a) Piezas para ensayos de tension y b) dimensiones (mm).

Debido a las elevadas durezas de las aleaciones fue necesario elaborar unos insertos
especiales para las mordazas de la maquina universal que facilitaran el realizar los
ensayos; Figura 3.4. Estas piezas se maquinaron en la seccién de sujecion con la
forma de las probetas a ensayar utilizando acero 4140 con un tratamiento térmico de

temple que les confirié una dureza de 50 HRC.

Figura 3.4 Insertos para las mordazas de la maquina universal.

Las pruebas de tensidn se realizaron a una velocidad de deformacion de 3.5 mm/min,
con 5 repeticiones para cada condicion de material obteniendo un promedio de los
resultados. En el desarrollo de la experimentacion no se utilizé extensometro por lo que
no fue posible calcular valores de médulo de Young. La ductilidad se calculé6 mediante

la reduccion de area. La Figura 3.5 muestra una pieza montada para una prueba.
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Figura 3.5 Prueba de tension.

3.6 Medicion de durezas

Los ensayos de dureza se efectuaron en un durometro INCOR TH320 con identador de
diamante y una carga de 150 kg para obtener valores en la escala HRC, el valor final
se promedi6é de 7 mediciones tomadas en cada condicion de material. Por otro lado,
también se midio la microdureza en un microdurometro SHIMADZU HMV. Para la
matriz se utiliz6 una carga de 1kg; en los precipitados en de las aleaciones con 0 y
0.06%B se aplicaron 300 g, en 0.25%B se usaron 500 gy en 0.5y 1%B la carga fue de
1kg, en todos los casos durantelO segundos. Se realizaron 10 identaciones en cada

fase y en cada condicion del material para obtener el valor promedio.



54

3.7 Analisis de superficies

3.7.1 Medicién de rugosidades

La rugosidad de las muestras pulidas en acabado espejo se midié6 empleando un
rugosimetro SURFCOM 1500SD2 en escala Ra (um) que es la es la media aritmética
del perfil de rugosidad [62]. En cada pieza se realizaron 5 recorridos de 3 mm cada
uno, Figura 3.6, la rugosidad final se obtuvo promediando los valores obtenidos en

cada recorrido.

1 1500sD2

Figura 3.6 Medicion de rugosidades.

3.7.2 Pruebas de desgaste

Las pruebas tribologicas se realizaron en una maquina de desgaste Pin on Disk,
Figura 3.7. Se utilizaron muestras con la preparacion metalografica descrita
anteriormente en forma de disco con un didmetro de 35 mm y espesor de 10 mm, se

aplicé una carga de 60 N sobre el pin, a 200 rpm. Como lubricante se utilizé solucién
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Ringer; 8.6 gr de NaCl, 0.3 gr KCl y 0.33 gr de CaCl, por litro de agua destilada, esta

es la concentracion de esas sales en fluidos corporales.

Los pines fueron bolas con didmetro de 10 mm hechas en 6xido zirconio de 95% de
pureza estabilizado con Y,03; esta combinacion permite a la zirconia mantener a
temperatura ambiente una estructura tetragonal que le otorga propiedades mecanicas
adecuadas para la manufactura de dispositivos médicos. Ademas, este material posee
la caracteristica de que cuando se presenta un esfuerzo en la superficie hay una
modificacién cristalina de tetragonal a monoclinica que se opone a la propagacion de
grietas ya que la expansion que se genera las sella. Por otro lado, no se han
encontrado respuestas adversas en estudios de biocompatibilidad [63]. Las

caracteristicas mecanicas de este ceramico son:

- Densidad relativa= 6
- Dureza en escala Mohs=9
- Mddulo de Young= 200 GPa

- Razodén de Poisson= 0.32

Hv= 1280 kg/mm?
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Figura 3.7 Pruebas de desgaste a) piezas utilizadas y b) maquina pin on disk.

El diametro externo de la huella circular que las bolas dejaron en los discos después
del desgaste fue de 30 mm, siendo asi el perimetro de 94.2 mm. Ese valor se utilizo en
la estimacion de la velocidad tangencial a la que se corrieron las pruebas la cual fue de
314 mm/s. La presion en el area de contacto nominal fue obtenida por medio de la
Ecuacion 2.5, para el metal la razon de Poisson fue 0.3 y el modulo de Young 210 GPa
[64]; resolviendo la Ecuacién 2.3 se tuvo que E'= 113.3 GPa y asi Py fue de 1.81 GPa.
Se recorrieron distancias de 4, 8 y 12km, equivalentes a 42800, 86000 y 129000 ciclos

respectivamente.

3.7.3 Medicion de desgaste

Para cuantificar la pérdida de material generada por las pruebas tribolégicas se
realizaron mediciones a la huella de desgaste con ayuda del rugosimetro. Se

obtuvieron 5 perfiles en diferentes zonas y se promediaron las mediciones de
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profundidad, ancho total y ancho al medio radio de profundad; de esta forma se
consiguié un solo perfil que sirvidé para reproducir la huella en un dibujo del disco en
SOLIDWORKS. En este software de dibujo se calculé el volumen de la huella, éste

represento el desgaste de la muestra, Figura 3.8.

Figura 3.8 Huella de desgaste, a) Obtencién del perfil y b) dibujo de huella en SOLIDWORKS.

3.8 Ensayos de fatiga

Las piezas utilizadas en fatiga se muestran en la Figura 3.9. Como se puede observar,
la zona del cambio de seccion presenta una significativa reduccion de diametro; ésta se
hizo con el objetivo de minimizar efecto negativo de los posibles defectos de fundicion y

asi propiciar que la fractura se ocasionara en esa zona.

Las pruebas se realizaron en la maquina de flexién rotativa que se presenta en la
Figura 3.10. En este equipo se empotra la pieza y se pone a girar mientras mediante un

dinamometro se le aplica carga en el otro extremo, se uso una frecuencia de 20Hz. El
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dinamoémetro SHIMPO que se utilizé estuvo conectado a una computadora para

adquisicion valores de carga a través del software TORIEMON.
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Figura 3.9 a) Muestras utilizadas en pruebas de fatiga y b) dimensiones de probetas (mm).

Figura 3.10 Maquina de fatiga por flexion rotativa.

Se evaluaron 12 piezas en cada condicion de material a 4 cargas diferentes con 3

repeticiones por carga y se contd el numero de ciclos trascurridos hasta que la pieza se

fracturd. En la aleacion 1%B-TT s6lo se probaron 6 muestras debido a que las otras 6
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se perdieron durante el tratamiento térmico; dentro del horno a elevadas temperaturas
las piezas se movieron y buena parte de su longitud quedo sin soporte, lo que a
ocasion6 una deformacion excesiva que no se pudo corregir para lograr los
especimenes concéntricos que se requieren en la maquina de fatiga. En este caso se

usaron 3 cargas y dos repeticiones en cada una.

De los cuatro esfuerzos utilizados durante la prueba de fatiga, dos fueron iguales para
todas las aleaciones y los dos restantes fueron diferentes para cada condicion de

material; a continuacion se describen los criterios utilizados para la seleccion:

1. Se aplico el esfuerzo correspondiente al 80% de la cedencia de cada aleacion.

2. En todas las aleaciones de se emplearon 800 MPa como esfuerzo maximo; este
valor fue el 80% del YTS de la aleacion que mas resistié en tension, 1%B-CC
(para esta aleacién se utilizaron 900MPa en este caso).

3. También, en todas las condiciones de material se aplicaron 615 MPa.

4. Y por ultimo, el cuarto esfuerzo estuvo en funcién de la respuesta del material a
los tres anteriores buscando tener piezas con vida infinita en todas las
condiciones y cuando este objetivo ya se habia cumplido, se complementé la

curva S-N con esfuerzos intermedios entre el minimo y el maximo.

En la tabla 3.2 se presentan los dos valores de esfuerzo que fueron diferentes para

cada condicion en cada aleacion, el esfuerzo 1 es el dependiente a la cedencia.
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Tabla 3.2 Esfuerzos dependientes del material (CC-condicion colada, TT-tratamiento térmico).

Esfuerzo 1 Esfuerzo 4
ASTMF75-CC  454MPa 541MPa

ASTMF75-TT 270 444
0.06%B-CC 433 541
0.06%B-TT 433 541
0.25%B-CC 487 541
0.25%B-TT 314 465
0.5%B-CC 692 433
0.5%B-TT 379 270
1%B-CC 800 703
1%B-TT 584 692

Los esfuerzos generados durante las pruebas se obtuvieron con las Ecuaciones 3.1 y

3.2, donde onom €s el esfuerzo nominal y K; el concentrador de esfuerzos.

Omax = OnomKt Ec. 3.1
32M
Onom = Y Ec. 3.2

Donde M es el momento (M= fuerza-distancia) y d es el diametro menor de la pieza.
Debido a la reduccion generada en la zona del cambio de seccion, no fue posible
obtener un K; de la literatura ya que esta forma geométrica no esta considerada entre
las mas comunes y dicho valor no se puede establecer con las graficas existentes; por
lo anterior y para calcular un valor aproximado se realizaron simulaciones en ANSYS.
El K; fue estimado en 5.4; los resultados de la simulacion se encuentran en el

APENDICE B.
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3.9 Corrosién

Para conocer la resistencia a corrosion de las aleaciones en estudio se utilizaron
técnicas electroquimicas de Resistencia a la Polarizacion Lineal (RPL), Curvas
PotenciodinAmicas, Espectroscopia de Impedancia Electroquimica (EIS) vy
Voltamperometria Ciclica. La experimentacion se realizé en un potenciostato GAMRY
750 con software de adquisicion de datos también GAMRY, el electrodo de referencia
utilizado fue AgQ/AgCl y como contraelectrodo se us6 grafito. El desarrollo de las
pruebas de corrosion fue llevado a cabo por el Grupo de Investigacion en Corrosion de
la Universidad Industrial de Santander en Bucaramanga Colombia como parte de una
colaboracion con FIME-UANL. Todas las pruebas se realizaron de acuerdo a las

normas estandar [65] [66] [67] [68].

Las probetas evaluadas por estas técnicas fueron discos con la misma geometria y
preparaciéon superficial (acabado espejo) que las utilizadas en pruebas de desgaste;
antes de realizar los ensayos se limpiaron empleando alcohol en un bafio de
ultrasonido e inmediatamente se llevaron a los contenedores con el medio corrosivo
donde permanecieron durante 21 dias a 37°C con variacion de +1°C, este tiempo fue
para permitir la ruptura de la capa pasiva. El medio utilizado durante la experimentacion
fue solucién PBS (Phosphate Buffered Saline), cuya concentracion fue 8g de NaCl,

0.2g de KCl y 0.91g de KH,PO4 en 1lt de agua destilada, similar a la del fluido humano.
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Previo a la experimentacion en corrosion, se desarrollaron pruebas de potencial de
circuito abierto con el objetivo de establecer la estabilidad del sistema en cuanto a una
variacion inferior a 3 mV durante 1 hora; ademas las curvas obtenidas permitieron

definir el comportamiento termodinamico de las aleaciones.

La RPL se llevd a cabo con un potencial inicial de -20 a 20 mV respecto al potencial de
circuito abierto, con una velocidad de barrido de 0,5 mV/s. La EIS fue aplicada por
medio de un potencial sinusoidal entre el electrodo de trabajo y el electrodo de
referencia con amplitud de 10 mV, frecuencias de barrido de 30000 a 0.01 Hz y
velocidad de barrido de 0,5 mV/s. La voltamperometria ciclica se desarroll6 a
velocidades de barrido de 50 mV para cuatro ciclos con Ei=1Vy E;= -1V, una ventana
de potencial entre 0,8 V y -1 V, trabajando todos los potenciales con respecto al
electrodo de referencia. Y las curvas de polarizacion potenciodinamicas se
desarrollaron con un Ei=-0.25 V y E¢= 1.5 V, potenciales con respecto al electrodo de

referencia y una velocidad de barrido de 5 mV/s.

La resistencia a la polarizacion lineal se obtuvo identificando los valores de las curvas a
través de ajuste por minimos cuadrados en la region de i= 0 (A) y alrededor de los +10
(mV), se calcularon los valores de icor por medio de la ecuacion de Stern y Geary. Los
valores de las pendientes anddica y catddica se calcularon por medio de extrapolacion

directa de las zonas rectas de las curvas de Tafel con la Ecuacién 2.6.
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CAPITULO 4. RESULTADOS Y DISCUSION

4.1 Analisis quimico

Los resultados de analisis en composicion quimica se muestran en la Tabla 4.1. Nétese
gue el contenido de carbono en las aleaciones con 0.5%B que se mantuvo después del
proceso de fundicion fue considerablemente mayor al resto de la aleaciones, esto
debido a la forma en que se adicioné al caldo metalico; en estas se utilizé6 borocarburo
(B4+C) mientras que en el resto de las aleaciones se agregaron por separado, grafito por
un lado y boro puro por el otro. Al existir un enlace muy estable entre el boro y el
carbono, se disminuyé la pérdida de este ultimo en el metal liquido, aumentando asi su

contenido en las aleaciones solidificadas. El contenido de boro es el nominal.

Tabla 4.1 Composicidén quimica de aleaciones estudiadas (% peso), Co balance.

Muestra Cr Mo C Si Fe Co B nom Condicion
1 27.395 9.598 0.084 0.270 0.606 61.995 0.000 CcC
2 29.540 8.342 0.060 0.167 0.585 61.209 0.000 TT
3 26.814 9.375 0.098 0.738 0.727 62.105 0.062 CcC
4 27.300 10.361 0.080 0.534 0.562 61.111 0.062 TT
5 28.346 10.019 0.125 0.569 0.364 60.525 0.250 CcC
6 27.876 10.163 0.065 0.188 0.789 60.867 0.250 TT
7 28.358 10.716 0.223 0.733 0.613 59.305 0.500 CcC
8 27.715 8.970 0.260 0.578 0.566 61.859 0.500 TT
9 26.930 9.020 0.078 0.214 0.453 63.253 1.000 CcC
10 27.475 9.713 0.087 0.495 0.617 61.549 1.000 TT
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4.2 Analisis microestructural

4.2.1 Difraccién de rayos X

En las Figuras 4.1 y 4.2 se presentan los resultados de difraccion de rayos X para
aleaciones en condicion de colada y con tratamiento térmico respectivamente. Los
difractogramas muestran presencia de fases FCC y HCP, en condicion de tratamiento
térmico también se observaron picos de lo que podrian ser compuestos intermetalicos
o; sin embargo, seria necesario realizar extraccion de fases para corroborarlo. La
segregacion de la fase sigma desaparecié con el incremento en boro, en contenidos de
este elemento de 0.25, 0.5 y 1% ya no se presentaron sus difracciones, esto debido a
gue a mayor concentracion de boro los elementos que forman el intermetalico (Co-Cr-

Mo) formaron boruros.

Se observa también que las difracciones de las aleaciones ASTM F75 y 0.06%B son
muy parecidas; la adicion de boro es tan pequefia este caso que no logra modificar la
estructura cristalina, pero si lo hace a mayor contenido de este elemento. Las muestras
en condicion de colada con mas boro, 0.5%B-CC 1%B-CC, mostraron una disminucion

en la intensidad del pico a 41° que difracta en el plano (1010) mientras que la muestra

1%B-CC presenta un aumento en la difraccién a 51° correspondiente al plano FCC
(200) lo que indicaria que hay disminucion de fase HCP y tendencia a estabilizar la

FCC a mayor presencia de boro.
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Figura 4.1 Difractogramas de aleaciones en condicién de colada.

Después del tratamiento térmico, Figura 4.2, el pico a 41° se vuelve intensificar y con
mayor fuerza en 1%B-TT. El incremento en la difraccion de este pico HCP puede estar
relacionado con la velocidad de calentamiento durante el tratamiento térmico dado el
tiempo que paso en el rango de temperaturas propenso a transformacién martensitica.
Aungue este efecto también pudo ser ocasionado por el aumento de precipitados que
tuvo lugar con el TT ya que se identifico en ese pico Mo,B; ademas, la formacién de
precipitados implica una disminucion de carbono en la matriz y es bien conocido su
efecto precursor de la fase FCC [69] [70] que sumado al bajo contenido de este

elemento en las aleaciones pudo facilitar la formacién de HCP.
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De igual forma, con el tratamiento térmico se intensifica la difraccién del pico a 51° y el
de 75° del plano (220) que apenas era notoria en CC crece, en 1%B-TT no aumenta la
intensidad en 51° pero tiene la difraccion m&s marcada en 75°. El incremento en
intensidad de estos picos después del TT también obedece al incremento de
precipitados del tipo M23Cs y M2C, donde el carbono puede cambiar por boro e incluso

puede haber una combinacién de ambos en las aleaciones con este Ultimo elemento.
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Figura 4.2 Difractogramas de aleaciones con tratamiento térmico.

El comun denominador en estas aleaciones fueron los picos observados en 43° y 47°
gue se presentaron en todos los difractogramas con buena intensidad. En estos se

identificaron varios de los compuestos que podian formarse con los elementos
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aleantes; MB, M;B, M23Cs, M,C, M4B, M23Bs, MBC, My3 (BC)g, asi como la matriz

base cobalto con sustitucion solida de los elementos aleantes.

4.2.2 Microestructura

En las siguientes figuras se presentan las microestructuras de las diferentes aleaciones
estudiadas tanto en condicion de colada como en condicion de tratamiento térmico. Las
imagenes fueron tomas de diferentes posiciones en los arboles de colada buscando
minimizar el efecto de la velocidad de enfriamiento en el posterior analisis de imagenes
ya que las zonas enfriadas mas rapidamente presentaron precipitados de menor
tamafio que en las zonas con enfriamiento mas lento. Para efectos comparativos, las
microestructuras presentadas a 200X en microscopia optica se obtuvieron de la misma
area en todos los casos; en el centro del alimentador principal, donde la velocidad de

enfriamiento fue mas lenta.

En la Figura 4.3 se observa la microestructura de la aleacion ASTM F75 en condicién
de colada. Como se ha reportado [17] [15] [71], la microestructura se basa en una
matriz dendritica Co-aFCC con carburos ubicados preferencialmente en los brazos
dendriticos secundarios y limites de grano. Los EDS realizados en la matriz y un
carburo corroboran que la composiciéon quimica tipica de la aleacion; el carburo de
bloque es M»3Cg rico en Mo. Las dendritas se producen durante la solidificacion cuando
el coeficiente de particion es menor a uno; la fase solida crece a través del liquido

expulsando hacia éste el exceso de soluto, lo que genera que la zona interdendritica
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sea rica en elementos de aleacion, condicion propicia para que en esas areas se

encuentren carburos. Esto puede observarse mejor en las imagenes a 50X.

credax32'genesis\genmaps.spc 13-Feb-2012 11:53:56 chedax3z\genesis\genmaps.spc 13 -Feb 2012 11:57:42
LSecs: 30 LSecs: 22

WD10mm  SS53 x3,
1/ ASTM F75 0000 13 Feb 2012

Figura 4.3 Microestructura de la aleacion ASTM F75-CC. Microscopia 6ptica, a) 50X, b) 100X,
c) 200X, d) 400X; f) SEM con EDS’s de composicion en e) fase matriz y g) precipitado.
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En la Figura 4.4 se muestra la microestructura de la aleacion ASTM F75 con
tratamiento térmico. Al igual que en condicion de colada, la microestructura es rica en

carburos del tipo M,3Cg con alto contenido de Mo.

c:ledax3Z\genesis\genmaps.spc 16-Feb-2012 11:17:39 clledax3Z\genesis\genmaps.spc 16-Feb-2012 11:21:34
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Figura 4.4 Microestructura de ASTM F75-TT. Microscopia Optica a) 50X, b) 100X, c) 200X, d)
400X; f) SEM con EDS’s de composicién en e) fase matriz y g) precipitado.
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Las imagenes de la Figura 4.5 presentan la microestructura en microscopia Optica y
SEM de la aleacion con 0.06%B en condicion de colada. Puede observarse que no hay
grandes cambios con respecto a la aleacibn ASTM F75, esto dado a que este
contenido de boro esta debajo del limite de solubilidad del elemento en solucién sélida

y la microsegregacion no fue suficiente para la aparicion del constituyente eutéctico.

cledax3iZ\genesis genmaps.spe 16-Feb 2012 11
LSecs :

Co

Figura 4.5 Microestructura de aleacién con 0.06%B en condicién de colada. Microscopia Optica
a) 50X, b) 100X, c) 200X, d) 400X; f) SEM con EDS’s en: e) fase matriz y g) precipitado.



71

La Figura 4.6 presenta la microestructura de la aleacion con 0.06%B y tratamiento
térmico. En esta condicion de material el de boro en combinacion con el tratamiento
tuvo efecto principalmente en la morfologia de fases; es posible apreciar que con
respecto a la condicion de colada los carburos se aprecian de una forma redondeada

mejor definida, separacién de conglomerados y mejor distribucion en la matriz.

cledax32\genesis\genmaps.spc 16-Feb-2012 11:49:38
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Figura 4.6 Mlcroestructura de aleacién con 0. 06%B TT. Mlcroscopla Optica a) 50X, b) 100X, c)
200X, d) 400X; f) SEM con EDS’s en e) fase matriz y g) eutéctico.
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En la Figura 4.7 se presenta la microestructura de la aleacion con 0.25%B-CC. La
cantidad y tamafio de precipitados no aumentd en gran medida con respecto a las
aleaciones anteriores; se destaca que los precipitados cambian su morfologia a una
tipo “coral” formada durante la solidificacion del constituyente eutéctico con boro, ésta

se observé en menor medida en los bordes de carburos en la aleacién con 0.06%B-TT.
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Figura 4.7 Microestructura de aleacion con 0.25%B-CC. Microscopia éptica a) 50X, b) 100X, c)

200X, d) 400X; f) SEM con EDS’s en e) fase matriz y g) eutéctico.
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La Figura 4.8 muestra la microestructura de la aleacion con 0.25%B y tratamiento
térmico. Se nota la influencia del boro al hacerse mas marcado el efecto de

redondeamiento de fases secundarias y la forma de coral se hace mas fina y notoria.
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Figura 4.8 Microestructura de aleacién con 0.25%B-TT. Microscopia 6ptica a) 50X, b) 100X, c)

200X, d) 400X; f) SEM con EDS’s en e) fase matriz y g) eutéctico.
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En las Figuras 4.9 y 4.10 se observa la microestructura en condicion de colada de la
aleacion con 0.5%B. En esta composicion fue evidente el efecto del boro en la
microestructura y a pesar de que para este elemento la técnica EDS es mas cualitativa
que cuantitativa, se determiné que la fase secundaria son borocarburos por el
conocimiento de las adiciones de dicho elemento y su marcado efecto en fases

secundarias.

Figura 4.9 Microestructura de aleacion con 0.5%B-CC. Microscopia 6ptica a) 50X, b) 100X, c)

200X, d) 400X.
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Figura 4.10 Microestructura 0.5%B-CC en SEM, a) 1000X, b) 3500X, c) y d) 7000X.

La microestructura de la aleacién con 0.5%B-TT se presenta en la Figura 4.11. En esta
condicién se observan formaciones complejas dentro de los borocarburos propiciadas
por el TT. ElI EDS arroj6 un enriquecimiento de B y C en la fase secundaria; también,
en estas microestructuras es muy marcado el engrosamiento del constituyente
eutéctico. Este crecimiento con el tratamiento térmico se debe al efecto Gibbs-
Thomson o efecto de capilaridad que describe como una alta densidad de pequefios
precipitados con una alta energia interfacial tiende a engrosarse para formar particulas
mas grandes de menor densidad y menor area interfacial total. Tanto el crecimiento de

grano como la velocidad a la que crece incrementan con la temperatura [72].
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Figura 4.11 Microestructuras en 0.5%B-TT. Microscopia Optica a) 50X, b) 100X, c) 200X, d)

400X. SEM e) y f) con EDS en fase matriz, g) y h) andlisis del eutéctico.
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Figura 4.12 Microestructura de aleacion con 1%B-CC. Microscopia 6ptica a) 50X, b) 100X, c)

200X, d) 400X. SEM ey f) EDS en fase matriz, g) y h) en eutéctico.



78

En la Figura 4.12 se presenta las fases de la aleacion con 1%B en condicion de colada.
A mayores contenidos de boro persistio la formacion de precipitados en forma de coral,

en esta aleacion el espaciamiento dentro de esta fase fue mas fino.

0 wD12 56 50 SE 20kV
UANL-FIME 1 00¢ 6 Feb 2012 UANL-FIME

Figura 4.13 Microestructura de aleacion con 1%B y tratamiento térmico. Microscopia éptica a)
50X, b) 100X, c) 200X, d) 400X y SEM e) y f).

En la Figura 4.13 se muestra la microestructura de la aleacién con 1%B-TT. En esta

condicién se aprecia que la formacion interna de los borocarburos se refina después
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del tratamiento, los boruros eutécticos tipo coral de condiciébn de colada cambian a
conglomerados laminares y aumentan considerablemente su tamafio; el efecto se dio al

grado de que el eutéctico se convirtidé en el constituyente continuo del material.

En la Figura 4.14 se presentan imagenes tomadas con SEM y sus EDS’s en zonas de
matriz y precipitados. En la composicion del boruro se observa un alto contenido de Mo
al igual que en los carburos de las aleaciones sin boro, en este caso se puede tratar de

un precipitado M23B6 ya que el %C es menor que el de boro.
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Figura 4.14 SEM y EDS en microestructura de aleacion con 1%B y tratamiento térmico.
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Las cantidades de 0.5 y 1% de boro exceden el limite de solubilidad de este elemento
en el metal base lo que lleva por un lado a la formaciéon de una gran cantidad de
precipitados y por el otro al abatimiento de temperaturas que se vio reflejado durante
los tratamientos térmicos donde dichos precipitados alcanzaron su punto de fusién. Los
precipitados observados en las aleaciones con esas cantidades de boro estan
compuestos por placas de borocarburos complejos de los elementos de aleacion Co,
Cr y Mo y placas la fase a-fcc. Durante la solidificacion el enfriamiento se dio de forma
natural hasta temperatura ambiente y dichas placas tuvieron suficiente tiempo para
crecer, por lo tanto en condicién colada se nota un espaciamiento mayor entre ellas
gue el observado después del tratamiento térmico donde el enfriamiento en agua fue
rapido y el tiempo para solidificar fue mucho menor, propiciando la formacién de placas
mas finas y delgadas. Esto puede observarse con mayor claridad en las imagenes de
SEM, alli se ve un espacio aproximado entre placas de 2.5 ym y 1um en las aleaciones
en condicion de colada con 0.5 y 1%B respectivamente, mientras que en condicién de
tratamiento térmico tal espaciamiento se aprecia de 1um para 0.5%B y 0.5 um para
1%B; en el apéndice C se agregaron imagenes de los precipitados a altas

magnificaciones con el objetivo de observarlo mas claramente.

Estudios previos [15] [73] [74] [75] [76] realizados en aleaciones Co-Cr también han
reportado la fusién de fase interdendritica en los rangos de temperatura en que se
realizan tratamientos térmicos. Mancha y colaboradores [74] encontraron que periodos

de tratamiento mayores a 1000 segundos generaron fusién de carburos a partir de
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1250°C. Montero y colaboradores [75] reportaron la menor temperatura a la que se ha
observado esta caracteristica, fue a 1225°C. Aunque la maxima temperatura alcanzada
durante los tratamientos térmicos de la presente investigacion fue 1200°C, cabe
recordar que el punto eutéctico observado en el diagrama binario Co-B esta a 1110°C.
En un sistema multicomponente como el de las presentes aleaciones se esperaria que
ese eutéctico se presentara a temperaturas incluso menores, por lo que los
precipitados formados con boro estuvieron a mayor temperatura que la de su punto de
fusion. Por otro lado, en una extensa revision del estado del arte en precipitados de
aleaciones biomédicas Co-Cr realizada por Narushima y colaboradores [77] se
evidencio el efecto que tiene en la estabilidad de los precipitados la adicion de
elementos de aleacion menores (similar al caso del boro en el actual estudio); en esos
casos se refirieron sobre todo al C, N, Si y Mn. Investigaciones futuras con ayuda de
técnicas como DTA (differential thermal analysis) son recomendables para verificar las

transformaciones que tuvieron lugar y a que temperatura ocurrieron.

Con el objetivo de observar de forma mas concisa la evolucion microestructural de las

aleaciones con el contenido de boro y el tratamiento térmico, en el apéndice C se

presenta una microestructura de cada condicion del material a la misma magnificacion.

4.2.3 Andlisis de imagenes

Las Figuras 4.15 y 4.16 presentan los resultados del andlisis de imagenes realizado en

la evaluacién microestructural. Se calculé la cantidad de precipitados asi como la
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variacion en tamafios de grano para la matriz y los precipitados en las aleaciones en

funcién de la cantidad de boro y de la condicién, colada o tratamiento térmico.

Fraccion de area de precipitados

50 -

40 1 mcondicién colada
® 30 - u Tratamiento térmico
®
X 20 -

10 -

O .

ASTM F75 0.06%B 0.25%B 0.5%B 1%B

Figura 4.15 Cantidad de precipitados en aleaciones en funcion del contenido de boro y

condicién del material.

Como puede observarse en la Figura 4.15, el porcentaje en area ocupado por la fase
secundaria disminuye con el tratamiento térmico en las aleaciones ASTM F75 y
0.06%B; en la literatura esto ha sido ampliamente reportado para aleaciones CoCrMoC
y como se mencion0 previamente, el 0.06%B no modific6 en gran medida la
microestructura con respecto a la aleacion sin boro. Investigaciones hechas en
aleaciones base cobalto por Opiekun [58] y Zhuang [59] también reportaron que
adiciones pequefias de boro, 0.09 y 0.01%B respectivamente, no modificaron la
naturaleza de la microestructura aunque si reportaron una pequefia reduccion de
tamafo de grano. En el presente estudio, con 0.06%B no se encontré disminucion en el
tamafio de grano con respecto a la aleacion ASTM F75 pero si se observé una

distribucion mas homogénea de los precipitados (ver microestructuras).
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Con 0.25%B-CC no se aprecia incremento en la fraccion de area de la fase secundaria;
por el contrario, se midié una menor cantidad que en las aleaciones previas. Es posible
que esa cantidad de boro este cercana al limite de solubilidad en la matriz y que el
elemento se encuentre en solucion sélida. También llama la atenciébn que con este
contenido de boro no disminuyd el porcentaje de area de los precipitados con el
tratamiento térmico y aunque tampoco incrementd, la forma y tamafio de los
borocarburos si siguen el patrén de cuando se aumenta el contenido de boro. Parece
claro que en esta composicion existe un punto de inflexion y seria recomendable
realizar una investigacion mas extensa para conocer el limite de la solubilidad y cinética

de formacion de fases durante la solidificacion y transformacion a altas temperaturas.

En las aleaciones con 0.5 y 1%B incrementa el porcentaje del constituyente eutéctico
conforme aumenta el contenido de boro y se extiende incluso mas con el tratamiento

térmico, el maximo alcanzado fue 42% en la aleacion 1%B-TT.

En la aleacion ASTM F75 ha sido ampliamente reportado [38] [15] [36] [20] la disolucion
de precipitados con la aplicacion de tratamiento térmico en el rango de temperaturas de
1200-1325°C; pero también se ha encontrado que la cinética de disolucion es menor
cuando disminuye la velocidad de calentamiento [20] [75]. Montero y colaboradores [75]
gue realizaron tratamientos de soluciéon a 1225°C con previo precalentamiento a 850,
950 y 1100°C observaron que las los precalentamientos a 950 y 1100°C promovieron
precipitacion en los limites de grano, engrosamiento de carburos y crecimiento de

grano. Una explicacion posible es que el coeficiente de particion del boro (o de un
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elemento que lo fije en alguna fase) cambie de -1 a +1, de forma que en contenidos de
0.25% o0 menos se tenga una microsegregacion positiva y para cantidades mayores a
éste porcentaje se tenga una microsegregacion negativa (de la matriz a los

precipitados).

Con base en lo anterior se explica el crecimiento de la fraccion del constituyente
eutéctico observado después del tratamiento térmico; por un lado el material estuvo
expuesto a temperaturas donde se da precipitacion durante el calentamiento y por el
otro dichos precipitados alcanzaron su punto de fusion, asi la fase liquida consumio la

matriz sélida a su alrededor por un efecto de disolucién.

En la Figura 4.16 se presentan los tamafios de grano promedio de la matriz y los
precipitados. En estas graficas se aprecia que el tamafio de grano de la matriz
disminuye con el aumento de boro y con el tratamiento térmico; en condicion de colada
esto se da porque el boro refina la matriz y amplifica la precipitacion de fase
secundarias, en el TT decrece para dar paso al engrosamiento de precipitados. El
tamafo de precipitados presenta un crecimiento exponencial en las aleaciones con
1%B que se acentla incluso mas con el tratamiento donde los precipitados se

convirtieron en el constituyente continuo del material.
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Figura 4.16 Variacion del tamafio de grano en matriz y precipitados con respecto al contenido

4.3 Dureza y microdureza

de boro y condicién del material.

En la Figura 4.17 se encuentran los valores de dureza HRC de cada aleacion

estudiada, se encontré que estos incrementaron tanto con el contenido de boro como

con el tratamiento térmico debido al refinamiento de grano y al aumento en la

precipitacion de fases duras. Se ha reportado [42] [36] [15] que al realizar tratamiento

térmico a temperaturas altas (1200-1350°C) los carburos tienden a disolverse en la

matriz disminuyendo asi la dureza del material; pero como ya se explicé, en el presente

estudio no sucedio de esa forma en las aleaciones con B>0.06% pues los precipitados

en lugar de disminuir se enriquecieron a costa de la matriz. Incluso la aleacion ASTM

F75 que presentd disminucion en la fraccion de area de precipitados con el tratamiento

y de dureza general (HRC), incrementé un poco la dureza de los carburos como lo
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demuestran los resultados de dureza Vickers, Figura 4.18, donde se aprecia que la

dureza de la matriz baja con el TT mientras la de los precipitados hace lo contrario.

Dureza HRC

mCC

ASTM F75 0.06%B 0.25%B 0.5%B 1%B

Figura 4.17 Valores de dureza segun el contenido de boro y condicién del material.

En los resultados de dureza Vickers de los precipitados puede observarse que aunque
la dureza de los carburos en ASTM F75-TT subid, es menor que en las aleaciones con
boro. Incluso el material con 0.06%B que en un inicio parecid no generar grandes
modificaciones presenté una dureza mayor, por lo que la adicién de este elemento en

aun en muy pequenas cantidades tuvo efecto.
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Figura 4.18 Dureza Vickers en matriz y precipitados.

4.4 Resultados de tensién

En la Figura 4.19 se presenta una curva o vs ¢ distintiva de cada material estudiado,

excepto los de 0.06%B ya que las piezas para tensién de estas aleaciones presentaron

defectos de fundicion y sus resultados fueron omitidos. En el apéndice D se encuentran

todas las gréaficas de tensidn para cada aleacion.
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Figura 4.19 Curvas esfuerzo-deformacion representativas de cada condicién de material.

Todas las aleaciones con adiciones de boro exhibieron un comportamiento fragil y sus
curvas esfuerzo-deformacion fueron lineales, es decir, sin deformacion plastica por lo
gue se puede inferir que su resistencia a la cedencia fue la misma que la resistencia a
la tension. En el caso de las aleaciones sin boro, el YTS fue de 480 MPa en condicion

de colada y 280 MPa con tratamiento térmico.

4.4.1 UTSy ductilidad

En las Figuras 4.20 y 4.21 se presentan los resultados obtenidos en UTS y ductilidad
para cada condicibn de material. En resistencia a la tension se encontré6 que las
adiciones de boro mejoran el comportamiento del material en condicion de colada, a
mayor contenido de boro mayor resistencia. Todas las aleaciones de colada cumplieron
y excedieron el minimo de 655 MPa especificado en la norma ASTM F75, la que

contenia 1%B incluso alcanz6 valores que se presentan en aleaciones forjadas. Sin
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embargo, con el tratamiento térmico esta propiedad mecanica disminuyd debido al
incremento de precipitados que se detalld6 en el analisis microestructural. Asi, las
grietas crecieron y se propagaron a través de una red de fases fragiles y duras
conformada por los carburos y borocarburos que le transfirieron esta caracteristica al

material. Aun asi, el UTS de la aleacién 1%B-TT presentd una resistencia de 721 MPa.

Resistencia a la tension

1200 ~

==¢==Condicion colada
1000 -+ . L.
— Tratamiento térmico
© i
S 800 o
2 600 )
o
400 -
200 -
0 T T T T \
0 0.2 0.4 0.6 0.8 1

% peso boro

Figura 4.20 Resultados de resistencia a la tension de aleaciones en condicion de colada y

tratamiento térmico en funcién del contenido de boro.

Con el ensayo de tension también se encontré que la ductilidad se vio muy disminuida
por la presencia de boro y sus precipitados. Las aleaciones ASTM F75 presentaron
buenos valores con 15% de reduccion de area en CC y 18% en TT, a partir de eso la
ductilidad bajo hasta un minimo del 2% en 1%B-CC. Chandravanshi [55] y
colaboradores también observaron una considerable caida en la ductilidad de
aleaciones base Ti al adicionar boro, ellos reportaron que tal disminucion se debi6 a la
fractura de TiB. El tratamiento mejoré un poco esta propiedad con respecto a la
condicion de colada excluyendo la aleacion con 0.5%B que se comportdé mejor en CC,

8.4%, suficiente para satisfacer la norma. Pero aun con la baja ductilidad, es de resaltar
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la gran resiliencia demostrada con la amplia deformacioén elastica que experimentaron

las piezas con boro en el presente estudio, Figura 4.19 y apéndice D.

2 Ductilidad
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Figura 4.21 Resultados de ductilidad de aleaciones en condicién de colada y tratamiento
térmico en funcién del contenido de boro.

Los estudios que reportaron disoluciéon de carburos en tratamientos térmicos alrededor
de 1200 °C encontraron también que por tiempos no mayores a 2 horas esa disolucién
ayuda a mejorar la ductilidad y permiten una adecuada combinacion con la resistencia
a la tensioén [38] [15] [36] [16]. En la presente investigacion se corrobord que lo anterior
se cumple para la aleacién en cuanto a ductilidad, pero el UTS se vio afectado por las
condiciones en que se realizo el tratamiento. En las aleaciones con boro ganancia en
ductilidad generada por el TT fue minima y no es suficiente para compensar la gran
perdida en UTS ya que la mayoria de las muestras quedd por debajo de la expectativa.
Este fendmeno ya habia sido descrito por Montero y colaboradores [75] quienes
encontraron una disminucion en resistencia y ductilidad ocasionada por
precalentamientos a 950 y 1100°C debido a la presencia de capas de carburos

continuas rodeando los granos dendriticos.
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4.4.2 Superficies de fractura en tensién

En general, las fracturas producidas por ensayos de tension resultaron ser de caracter
fragil; la Tabla 4.2 muestra imagenes de las fractura a simple vista. Como puede
observarse, en las piezas con 0.06%B se presentaron defectos de fundicion que
impidieron evaluar la resistencia de las piezas correctamente; en el apéndice E se

encuentra una descripcion detallada de estos defectos.

Tabla 4.2 Figuras a simple vista de fractura de tension.

En las primeras adiciones de boro (0.06 y 0.25%) la superficie de fractura se nota mas
irregular que la de la aleacion ASTM F75. Sin embargo existe un punto de inflexion
entre el 0.25 y el 0.5%B ya que este efecto disminuye a mayores contenidos de boro
donde la superficie se observa “plana”, esto pudo estar relacionado con la alta
resiliencia mencionada. Lo anterior también se muestra en la Tabla 4.3 que presenta

las superficies de fractura a baja magnificacion.
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Tabla 4.3 Figuras a baja magnificacion de fractura de tension.

Condicién de colada Tratamiento térmico

ASTM F75

0.25%B

UANL-FIME

En la Figura 4.22 se observan amplificaciones de la fractura de tension de las
aleaciones en condicion de colada. Se aprecia que la falla fue inter y transgranular, a
menores magnificaciones se nota separacion del material entre dendritas y a mayor
ampliacion se observan grietas dentro de los granos. Segun lo encontrado en el EDS

realizado a la muestra con 1%B-CC, Figura 4.22d), la porcién de material que se esta
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separando es un precipitado rico en boro; por lo que se plantea que la fractura

intergranular se da en la matriz mientras transgranular en la fase secundaria.

La Figura 4.23 presenta las fracturas en tension de las aleaciones con tratamiento
térmico. En estas imagenes se nota con mayor claridad la dualidad en la fractura, los
EDS mostraron que la fractura transgranular se dié en los precipitados en donde
incluso se distigue clivaje por el deslizamiento en planos prefernciales mientras en la
matriz se observa fractura intergranular. Ademas, con estas magnificaciones fue
posible observar que el tratamiento térmico generd que algunas zonas de la superficie
de fractura presentaran una apariencia ductil, esta se indicé con flechas que sefalan
algunas ondulaciones u hoyuelos caracteristicos en ductilidad. Asi, la fractura de
tension en piezas tratadas termicamente fue también una mezcla de fractura ductil y
fragil. Cabe mencionar que en materiales con mayor ductilidad dichos hoyuelos se

presentan de forma méas continua y de menor tamario.

Zhuang y Langer [59] también observaron fractura fragil con separacion interdendritica
en aleaciones base cobalto donde una incluia pequefas cantidades residuales de boro;
de igual manera reportaron fracturas con una mezcla de ductilidad y fragilidad en

aleaciones con adiciones de Ni alrededor del 4% y elementos residuales (incluido B).
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Figura 4.22 Fracturas de tension en condicion de colada, a) ASTM F75, b) 0.25%B, c) 0.5%B y

d)1%B.



95

434- Co 275

280 183

z.00 4.00 600 non 0.

00 1700 1
Energy - ke
——

Figura 4.23 Fracturas de tension en piezas con tratamiento térmico, a) ASTM F75, b) 0.25%B,
c) 0.5%B y d)1%B.
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4.5 Resultados de andlisis de superficie

En la Figura 4.24 se presenta una grafica de la rugosidad Ra exhibida por cada una de
las aleaciones estudiadas, estas mediciones se llevaron a cabo en la superficie pulida a
acabado espejo. Se encontré que la microestructura si tuvo influencia en esta
caracteristica del material ya que con los precipitados producidos por la adicion de boro
alcanzaron valores muy altos para lo comunmente observado en metales pulidos;
después, la rugosidad disminuyo en el tratamiento térmico dado la homogenizacion que
experimento dicha fase. En 0.06%B no hubo gran cambio microestructural con relacion

a las aleaciones sin boro por lo que la rugosidad fue muy parecida.

Rugosidad
0.05 - o
B Condicidén colada
0.04 1 g Tratamiento térmico
f:g 0.03
& 0.02
0.01
0
ASTM F75 0.06%B 0.25%B 0.5%B 1%B

Figura 4.24 Rugosidad de aleaciones en superficies acabado espejo.

En la Figura 4.25 se presentan los valores de coeficiente de friccidon obtenidos durante
las pruebas de desgaste. Con el analisis de estas graficas se encontré que no hay una
relacion directa entre los valores de rugosidad y la friccion; por ejemplo, la aleacion

0.06%B-CC que tuvo la menor rugosidad fue de las que exhibié mayor friccion, también
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se observa que las aleaciones con 0.25 y 0.5%B en condicién de colada presentaron
una Ra muy parecida pero no tuvieron un comportamiento similar en friccion. En las
piezas con TT tampoco se distinguié un patrén, la aleacién 0.5%B que en condicién de
colada demostro el menor coeficiente de friccidon, en este caso presentd el mayor. Por
otro lado, hay que exponer que los coeficientes de friccion obtenidos en este estudio
son mucho menores que lo reportado previamente en condiciones similares [42] [41],

donde el coeficiente habia variado de 0.25 a 0.45.

Coeficiente de friccion en CC m Coeficiente de friccion en TT
0.17 - x 0.17 -
0.15 0.15 -
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¢ ASTM F75 00.06%B 4 0.25%B 0 0.5%B x 1%B .
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Figura 4.25 Coeficiente de friccién durante pruebas ball on disk.

La Figura 4.26 presenta el desgaste de las piezas en pruebas ball on disk segun el
contenido de boro y la distancia recorrida. La Figura 4.27 es una grafica que promedia
el desgaste total por condicion de material, para calcularlo se sumaron los valores
promedio de las tres repeticiones que se llevaron a cabo en cada distancia. En
condicion de colada estas graficas muestran claramente en el alto desgaste generado

en la aleacion ASTM F75 y como disminuye considerablemente con el incremento en la



98

cantidad de boro. Por otro lado, se aprecia que el tratamiento térmico beneficié sobre
todo al material sin boro, mientras que las aleaciones en las que estuvo presente este

elemento no hubo gran diferencia.

Desgaste promedio en CC Desgaste promedio en TT
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Figura 4.26 Desgaste en discos de las aleaciones con diferente contenido de boro segun la

distancia de deslizamiento.
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Figura 4.27 Desgaste total de cada aleacion, promedio de las tres repeticiones por distancia.

En esta evaluacion se observd que en el comportamiento en desgaste de los
materiales no se vio influenciado por la rugosidad ni el coeficiente de friccion, pues las
aleaciones con 1%B presentaron altos valores en ambas caracteristicas y fueron

también las que presentaron mayor resistencia, mientras que ASTM F75-CC donde se
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observd baja rugosidad vy friccion intermedia o baja fueron las mas desgastadas. Tipper

[39] también observé buena resistencia al desgaste en las piezas con alta rugosidad.

En la Figura 4.28 puede observarse a simple vista el desgaste producido en
condiciones de material opuestas en esta prueba, la ASTM F75-CC con gran desgaste
y la 1%B-TT con la mayor resistencia, ambas piezas fueron sometidas a 12 km de
recorrido. En estas muestras, la aleacion ASTM F75 presentd una huella de desgaste
de 2.3 mm de ancho y 48 pm de profundidad, mientras que en el material con boro la
huella fue de 1.24 mm de ancho y 13.2 um de profundidad. Las bolas de zirconia no
sufrieron gran desgaste, en esta figura se puede observar claramente que incluso la

aleacion mas dura no le generé mayor dafo.

Figura 4.28 Desgaste en a) ASTM F75-CC 12 km y 1%B-TT 12 km

Diversos estudios [41] [42] [39] [69] al igual que en este se ha encontrado un mayor
desgaste en condiciébn de colada con respecto a otras muestras con variaciones
microestructurales, estos han reportado que la microestructura es la que principalmente
afecta el desempefio en desgaste; tales investigaciones recomiendan un refinamiento
en el tamafio de grano con carburos uniformemente distribuidos para mejorar la

resistencia. De esa forma, se entiende el bajo desgaste de las piezas con adiciones de
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boro pues este elemento logré6 homogenizar la microestructura refinando el grano y con
precipitados duros bien distribuidos. Lo anterior es contrario a lo reportado por Varano
[45] donde se concluy6é que la alta dureza de los carburos genera un alto desgaste
abrasivo y que se presenta una mayor resistencia al desgaste en aleaciones con

carbono disuelto en la matriz.

En las Figuras 4.29 a 4.34 se presentan las huellas de desgaste generadas en cada
aleacion y condicién en las diferentes distancias recorridas; con fines comparativos,
todas las imagenes se presentan a 35X. La mayoria de las figuras fueron tomadas con
electrones retrodispersados que ayudan a evaluar mejor la superficie de desgaste en el
contexto de la microestructura, aunque hubo algunas excepciones en las que la huella
no se apreciaba correctamente y se cambié el modo a electrones secundarios. Puede
observase en las figuras tomadas en electrones retrodispersados los precipitados y los
huecos que estos dejaron en la superficie de desgaste al desprenderse durante de las
pruebas. Las imagenes muestran que el tamafio de huella disminuye en funcion del

contenido de boro en correspondencia con la disminucion en desgaste descrita.
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Figura 4.29 Huellas de desgaste en condicion de colada después de 4 km de
prueba, a) ASTM F75, b) 0.06%, c) 0.25%B, d) 0.5%B y €)1%B.

BEC 20kY WD12mm 5560
UANL-CINA 5.4-0 258

Figura 4.30 Huellas de desgaste en piezas en condicion de colada luego de 8 km, a)
ASTM F75, b) 0.06%, c) 0.25%B, d) 0.5%B y e)1%B.
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Figura 4.31 Huellas de desgaste después de 12 km en muestras en condicién de
colada, a) ASTM F75, b) 0.06%, c) 0.25%B, d) 0.5%B y €)1%B.

Figura 4.32 Huellas de desgaste en después de 4 km de recorrido en piezas con
tratamiento térmico, a) ASTM F75, b) 0.06%, c) 0.25%B, d) 0.5%B y €)1%B.
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Figura 4.33 Huellas de desgaste generadas en 8 km en material con tratamiento
térmico, a) ASTM F75, b) 0.06%, c) 0.25%B, d) 0.5%B y e)1%B.

BEC 20KV Wo1imm 5561
1
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Figura 4.34 Huellas de desgaste después de 12 km en muestras con tratamiento
térmico, a) ASTM F75, b) 0.06%, c) 0.25%B, d) 0.5%B y €)1%B.

Las Figuras 4.35 y 4.36 presentan las superficies de desgaste de aleaciones en

condicién de colada y con tratamiento térmico respectivamente. En el apéndice F se
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encuentran tablas con mas imagenes del desgaste en cada condicion de material. Las
imagenes de superficies desgastadas mostraron que durante el ensayo ball on disk los
precipitados se fracturan y dada la alta dureza de esta fase generan desgaste abrasivo,
conforme sigue avanzando la prueba las partes fracturadas se desprenden del material
y se produce también abrasién por tercer cuerpo. La abrasién puede identificarse
claramente por los surcos observados en la superficie, en muchos de ellos se distingue
su origen en las areas donde aun se encuentran los precipitados fracturados y otros en

los huecos dejados.

También se identificaron zonas con delaminacion producida por fatiga superficial o
fretting, de igual forma ésta dejo huecos en la superficie sélo que de mayor tamafio. Se
encontraron algunas imagenes en las que se sobresale que este delaminado se detuvo

al encontrarse con precipitados bajo la superficie.

Los espacios huecos que quedan por la separacion de precipitados y la delaminacion
siguieron creciendo a la vez que la prueba continud; algunos de estos se rellenaron con
las sales del lubricante y particulas de las bolas de zirconia identificadas por medio de
analisis de composiciébn. En las zonas de delaminacion se observaron tales
componentes residuales incrustados en las ldminas que no habian terminado de

desprenderse.



BEC 20kY  WD10mm SS60
UANL-CIIA 9.4-1%8

Figura 4.35 Superficie de desgaste en condicion de colada; a) ASTM F75, b) 0.06%, c)
0.25%B, d) 0.5%B y €)1%B; i) después de 4km de recorrido, ii) después de 8km vy, iii) 12km.



106

Figura 4.36 Superficie de desgaste en con tratamiento térmico; a) ASTM F75, b) 0.06%, c)
0.25%B, d) 0.5%B y €)1%B; i) después de 4km de recorrido, ii) después de 8km vy, iii) 12km.



107

4.6 Resultados de fatiga

4.6.1 Curvas S-N

La Figura 4.37 presenta las curvas esfuerzo vs numero de ciclos (S-N) obtenidas en
todas las condiciones de material probadas en fatiga por flexion rotativa. Cada rombo
en las gréficas representa una pieza evaluada, los que tienen una flecha indican que la
prueba se detuvo a ese nimero de ciclos (10°) porque la muestra no se fracturé; el
caso de un rombo dentro de otro representa dos piezas que no fallaron después de los
10 millones de ciclos con el mismo esfuerzo. Los resultados mostraron en varios casos
una amplia dispersién de resultados en cuanto a las repeticiones en las mismas
condiciones, esto en gran medida debido a defectos de fundicion que fueron

evidenciados durante el andlisis de superficies de fractura en SEM.

Aun con efecto nocivo de los defectos de fundicién, quedd clara la alta resistencia a
fatiga de estas aleaciones que mostraron un gran desempefio con cargas media-altas.
Por ejemplo, una pieza sin adiciones de boro en condicion de colada que resistié 10
millones de ciclos con de 380 MPa, después sélo tardd 231 mil ciclos en fracturarse a
455 MPa (s6lo se consideré los 10 millones a la carga mas baja); de igual forma, se
encontraron piezas con defectos que fallaron después de 1, 3, o casi 10 millones de
ciclos. Al menos una pieza en cada condicion de material superé la prueba sin
fracturarse, salvo la aleacién con 1%B-TT, donde la muestra que mas se acerco se

guedo a 150 mil ciclos de alcanzar el limite con un esfuerzo de 615 MPa.
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Figura 4.37 Resistencia a la fatiga, curvas S-N.
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Se encontré6 que en condicion de colada la resistencia a la fatiga mejoré con las
adiciones de boro, el tratamiento térmico aumento la resistencia en algunos casos y la
disminuy6 en otros. El promedio de los limites de fatiga variaron de 433 a 541 MPa, los
esfuerzos mas bajos se presentaron en 0.25%B-TT y 0.5%BTT con 314 y 270 MPa
respectivamente; mientras que el limite mayor se encontré en la aleacion con 1%B-CC
gue soportd 10 millones de ciclos sin fracturarse a 615 MPa. Este esfuerzo estd muy
por encima de los 380 MPa que resistié la ASTM F75-CC, de los de 300 MPa que
Dobbs [36] y Teoh [10] reportaron en una aleaciéon Co-Cr colada (Figura 2.10) y por
encima también de los 387 MPa que Sudhakar y Wang [48] encontraron. La diferencia
con respecto a dichas investigaciones donde hubo contenidos de niquel de hasta 1.2%
es que las aleaciones aqui estudiadas no presentaron ese elemento que mejora las
propiedades mecanicas pero que también esta relacionado con reacciones alérgicas,

por lo que en la ASTM F75 se limita su contenido a 0.5%.

Durante el monitoreo de carga en las pruebas de fatiga se observé que esta no varié a
lo largo del ensayo, se mantuvo de forma constante hasta que la pieza estuvo a punto
de fracturarse; una vez generado el inicio de grieta la carga comenzé a disminuir y se
propago rapidamente llevando a la falla final en muy pocos ciclos. En la Figura 4.38 se
presenta la disminucion de carga con respecto al nimero de ciclos una vez iniciada la
grieta. Las curvas presentadas son del esfuerzo de 615 MPa para el que se aplicaron
57N, este esfuerzo fue uno de los que se aplicé en todas las condiciones del material.
Cada grafica representa una pieza de cada de las condiciones evaluadas; la oscilaciéon

de la carga estuvo dada por la excentricidad de las muestras al estar girando.
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Figura 4.38 Variacion de carga durante el proceso de fractura a 615MPa.
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En estas graficas se aprecia la alta velocidad de propagacién de grieta y como
incrementa con el tratamiento térmico. A la mayoria de las muestras les tomé cerca de
tres mil ciclos entre inicio y fin de fractura; la aleacion ASTM F75-CC fue de las que
exhibié mejor comportamiento con mas de 7 mil ciclos, parecido a lo que presentd la
0.25%B-CC. Con el TT la unica condicidon que mejord y a su vez fue la que mostré por
mucho la mejor resistencia a la propagacion fue la 0.06%B-TT que soporté mas de 30

mil ciclos antes de completar la fractura, esto también se observé en sus repeticiones.

Por otro lado, la propagacion mas rapida fue encontrada en la aleaciéon 1%B-TT
ocurrida en tan solo 844 ciclos; no obstante el aumento en la resistencia a la fatiga, el B
y sus compuestos afectan negativamente la tenacidad en fractura. Cabe mencionar que
esta pieza fracturé a los 9849976 ciclos, de esta forma, la muestra corri6 9849132
ciclos bajo la misma carga y sin presentar indicios de grieta para después fallar
subitamente. Ademas, esta aleacion presentd un limite de fatiga de 433 MPa, 50MPa

mas que la ASTM F75-CC aqui estudiada y 50% mas que lo reportado en la literatura.

Es posible que como lo reporté Zhuang [60], la aleacién 0.06%B-TT haya mejorado su
tenacidad por la cantidad de boro que redujo defectos de fundicibn como porosidades y
homogenizo la microestructura. También cabe comentar que Zhou y colaboradores [53]
observaron mejor resistencia a la propagacion de grietas en ensayos de tension a altas
temperaturas en una aleacion base niquel con pequefias adiciones de boro (0.003-

0.024%), esto debido a que el boro impidi6 grandes apilamientos de dislocaciones,
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efecto que se revierte a mayores contenidos del elemento. Por otro lado, el TT genero

globularizacién de precipitados y se ha reportado [38] que esto mejora las propiedades.

4.6.2 Superficies de fractura de fatiga

Las siguientes imagenes muestran un caso de fractura por fatiga generada a diferentes
esfuerzos y numero ciclos. El apéndice G presenta un compendio con las imagenes en

baja ampliacion de la fractura en cada condicion del material.

SEI

SEI  20kV WD19mm 5560
UANL-CIlIA MUESTRA 1

Figura 4.39 Fractura en ASTM F75-CC. 1041310 ciclos a 541 MPa.
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En la Figura 4.39 se presenta una pieza ASTM F75-CC que muestra una fractura en
facetas tipo escalera con una relativamente lenta propagacion de grieta; Zhuang y
colaboradores [60] reportaron que estas fracturas se originan por planos (111)
alternados en la estructura FCC. La Figura 4.40 muestra una pieza ASTM F75-TT que
presento el origen de fractura en una zona con alta concentracion de impurezas, donde
ademas se presento la fractura tipo escalera; analisis realizados en estas particulas
revelaron altos contenidos de C, Mg, Siy O, una posible conjugacion de particulas del

molde ceramico y el grafito adicionado durante la fundicion, ver apéndice E.

06 Jun 4013

< T A § Y, 2 4
WDTOmm. ; S964 X150 ° T00pm - wSEE- m20kV WD10mim: L 5564 Ay HT0004 £ 10um
MUESTRA 2 108 Jundors” UANL-CIIA s AMUESTRAS i 2 L& Jun 2013

Figura 4.40 Superficie de fractura en ASTM F75-TT. 3879407 ciclos a 615 MPa.



114

En la Figura 4.41 se presenta la fractura en fatiga de una pieza con 0.06%B-CC. La
mancha opaca en la esquina inferior izquierda de la imagen en poca ampliacion fue una
hecha con pintura de plata utilizada para identificar la muestra durante el andlisis en
SEM. Esta muestra exhibe los cambios de relieve un poco mas suavizados y

microgrietas en la superficie, no se encontraron marcas de fractura tipo escalera.

ol
i
.0
i

SEI 20V wD22nfn  SS60 R —
UANL-CIIA MUESTRA 3 02 Jul 2013

Rl X

=

A \.7 sioml -
! NN : g - e 8|
SEI 20kV wD22mm SSe0 X300 50pum e SEI 20kV wD21mm SSe0 X 50um —
UANL-CIIIA MUESTRA 3 02 Jul 2013 UANL-CIIIA MUESTRA 3 02 Jul 2013

Figura 4.41 Fractura a 51888 ciclos con esfuerzo de 615 MPa en 0.06%B-CC.

La Figura 4.42 muestra la fractura en 0.06%B-TT; esta pieza exhibié alta deformacién
plastica y formacion de microvacios (dimples), ademas de presentar un reborde en la

region de fractura final.
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Figura 4.42 Superficie de fractura a 398440 ciclos y 615 MPa en 0.06%B-TT.

En la Figura 4.43 se observa una pieza de la aleacién 0.25%B-CC; presentd un inicio
de fractura transgranular con final intergranular. Se encontré deformacion plastica con
microvacios durante la propagacion de la grieta que fue radial, el reborde observado
marco el inicio y fin de la fractura. Como se indicd, las manchas oscuras fueron marcas

hechas para identificacion.
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Figura 4.43 Fractura a 3738217 con 541 MPa en 0.25%B-CC.

En la muestra con 0.25%B-TT, Figura 4.44, se observa una vez mas que la grieta fue
iniciada por inclusiones en las orillas de la pieza, se observa el reborde de la etapa final
de la grieta en el centro. También se aprecia una mezcla en la deformacién, en algunas
zonas la fractura es fragil con deformacion tipo escalera y en otras zonas presenta

mayor deformacion con microvacios y microgrietas.
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SElI  20kV WD18mm  §S60 x300 S50pm

Figura 4.44 Superficie de fractura después de 7376315 ciclos y 465 MPa en 0.25%B-TT.

En la Figura 4.45 se observa la superficie de fractura en 0.5%B-CC. En esta pieza la
apariencia de la fractura se observa con estriaciones fragiles como las reportadas por
Zhuang [60], dicho autor sugiri6 que pueden ser por transformacion martensitica

inducida por deformacion ciclica a una alta velocidad de crecimiento de grieta.
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Figura 4.45 Superficie de fractura de fatiga en 4196143 ciclos a 433 MPa en 0.5%B-CC.

En la Figura 4.46 se presenta una muestra de la aleacion 0.5%B-TT. En esta pieza se
aprecian microvacios y una amplia zona donde ocurrid el final de la fractura pero no se
observa un reborde marcado. La zona de inicio de grieta y sus alrededores indican que
el inicio y propagacion fue intergranular, mientras que el final de la fractura se dio forma

transgranular.
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Figura 4.46 Fatiga a 2033481 ciclos y 615 MPa en 0.5%B-TT.

La Figura 4.47 muestra una superficie de fractura en 1%B-CC. Se encontraron
multiples zonas de inicio de grieta debido a impurezas, en este caso también se
observo un inicio y propagacion de grieta transgranular mientras que en la etapa final
fue intergranular. No se observo reborde, la superficie de fractura se aprecia “plana” al

igual que en la fractura por tension.
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Figura 4.47 Fractura en 1%B-CC a 522944 ciclos con 700 MPa.

En la Figura 4.48 se presenta la fractura por fatiga en una pieza de la aleacién 1%B-TT.
Una vez mas se encontraron inclusiones que generaron el inicio de grieta en los
extremos, la fractura final se dio en el centro. Aun asi, la pieza resisti6 casi 10 millones
de ciclos a un esfuerzo alto. Se observo clivaje y areas con fractura tipo escalera y
piramides; segun describio Ahmad [78], las piramides se forman con la participacion de
tres planos en agrietamiento por clivaje secundario al intersectarse unos con otros

forman la distintiva piramide.
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Figura 4.48 Fractura a 9849976 ciclos y 615 MPa en 1%B-TT.

4.7 Resultados de corrosion

La Figura 4.49 presenta los potenciales de circuito abierto en las muestras antes de la
inmersion y después de 21 dias en el medio corrosivo, se representan con d0 y d21
respectivamente. En esas graficas se observa que la microestructura también afecto la
comportamiento ya que tanto antes como después de la inmersion, aleaciones con la

misma composicion presentaron potenciales diferentes. En el dO coincidid que la



122

aleacién con 0.5%B presentd6 mayor resistencia en ambas condiciones, aunque con

una ligera tendencia negativa que pudiera representar disolucion de la capa pasiva.
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Figura 4.49 Gréficas potencial de circuito abierto.

Como se menciond antes, es necesario un tiempo de exposicion prolongado para
romper la capa pasiva y evaluar de mejor manera el desempefio de las aleaciones y en
ese sentido se encontro que después del periodo en contacto con el corrosivo las
aleaciones con potencial de corrosion mas positivo en condicion de colada fueron las

0.25 y 0.5%B y condicién de tratamiento térmico la 0.06%B. Aunque el potencial mas



123

positivo se observo en 0.25%B-CC, se determind que la aleacion que exhibe mayor
estabilidad termodinamica con respecto al tiempo fue la 0.06%B-TT ya que su potencial
se hace mas noble y no tiene comportamiento oscilante entre valores a medida que

transcurre el tiempo, a diferencia de lo observado en las otras aleaciones.

Resolviendo la Ecuacion 2.6, se encontraron los valores de icor que se muestran en la
Tabla 4.6, también se presentan resultados intermedios hechos a los 7 y 15 dias. De
acuerdo con estos resultados la aleacion con menor corriente de corrosion respecto al
tiempo es la 0.06%B-TT que muestra una tendencia a la baja con el paso de los dias y
por lo tanto una menor velocidad de corrosion. Esto pudo ser debido a que la pequefa
adicién de boro homogeniz6 la microestructura y no fue suficiente para formar boruros
gue pudieran generar ataque localizado. La siguiente aleacién con buena resistencia
fue la 0.25%B-TT, aunque la cantidad de precipitados es mayor, el contenido de boro

parece estar en solucién sélida.

Tabla 4.4 Densidad de corriente vs tiempo.
icorr (MA/cm?) Condicion Colada icorr (MA/cm?) Tratamiento Térmico

Dia 0 Dia7 Dial5 DiaZ21 Dia 0 Dia7 Dial5 DiaZ21

ASTM F75 104.00 92.050 87.310 95.090 0.2904 0.13563 0.7500 1.2030
0.06%B  0.5364 9.1480 0.5248 2.4350 1.6800 1.0750 1.0590 0.7009
0.25%B  5.6500 11.800 26.400 16.150 1.6150 0.6849 0.2168 0.9385
0.5%B 484.80 13.350 369.60 342.50 18.960 64.800 2.6050 8.6190
1%B 0.2399 0.12660 0.4086 1.5410 0.3571 0.7900 0.9614 1.9960

Aleacion
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En la Figura 4.50 se presentan los diagramas de Nyquist donde después de 21 dias
una vez mas la aleacién 0.06%B-TT presenté un buen desempefio al mostrar la mayor

resistencia a la polarizacién y por ende menor densidad de corriente de corrosion.
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Figura 4.50 Diagramas de Nyquist.

Las curvas de polarizacion potenciodinamicas se muestran en la Figura 4.51. Se puede
apreciar que tanto en el dO como en el d21 se presenta una zona pasiva comprendida
en potenciales aproximadamente de -0.2 a 0.6V en la rama anddica, lo que da

evidencia de la formacion de la pelicula pasiva. Se observa la apariciébn de un pico



transpasivo a los 0.73V que puede ser atribuido a la formacion de complejos fosfato-

cromo que activan la disolucién transpasiva.
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Figura 4.51 Gréficas de polarizacion potenciodinamica.

La Figura 4.52 muestra los resultados de voltamperometria ciclica. En estos
volatamperogramas se observa un mejor comportamiento en las piezas tratadas

térmicamente cuyo comportamiento es muy similar entre si; mas facilmente se
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repasivaron y mostraron una amplia region en esta zona, algo que en condicion de
colada también se observd en las aleaciones 0.06 y 1%B después de los 21 dias.
Mientras tanto, la aleacion ASTM F75-CC presentd amplio rango de densidad de
corriente en el dO y se estabilizé6 un poco con el paso del tiempo; asi mismo en

condicion colada se observé gran dispersion en las aleaciones 0.25 y 0.5%B al d21.
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Figura 4.52 Voltamperogramas.
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La Figura 4.53 y Tabla 4.5 presentan un compilado de los resultados en las diferentes

pruebas; en la tabla se presentan sombreados los mejores resultados de cada una de

ellas. Con esto observa que la aleacion con 1%B-CC present6 el mejor desempeiio en

tension, desgaste y limite a la fatiga; mientras que en corrosion y tenacidad a la fractura

de fatiga se comporté mejor la aleacion 0.06%B-TT, desafortunadamente ésta no se

pudo ensayar en tension.
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Figura 4.53 Fraccion de area de precipitados y dureza con respecto al %B.

Tabla 4.5 Resultados en pruebas mecanicas.

UTS (MPa) Desgaste (mm®) Lim fatiga (MPa) Tenac fatiga icorr (MA/CM?)

cC TT cC TT CcC TT CcC TT cC TT
ASTMF75 700 540 8.21 5.69 380 445 7058 2530 95.090 1.2030
0.06%B X X 5.13 6.05 433 433 2564 | 31368 2.4350 | 0.7009
0.25%B 750 380 5.38 5.20 487 314 7856 2934 16.150 0.9385
0.5%B 770 440 3.72 2.98 541 270 3194 1624 342.50 8.6190
1%B 1000 720 1.69 1.92 615 ~615 2858 844 1.5410 1.9960
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CAPITULO 5. CONCLUSIONES

. Se encontré que a bajo contenido de boro (0.06%) se nuclearon carburos y se
distribuyeron uniformemente en la microestructura sin elevar su proporcion con
respecto al de la aleacion ASTM F75; mientras que altos contenidos del
elemento (0.5 y 1%) excedieron el limite de solucion en la matriz y propiciaron
precipitacion del constituyente eutéctico incrementando en gran medida su
contenido en el material.

Esos eutécticos estuvieron compuestos por placas de precipitados-matriz, donde
los precipitados eran carburos, boruros y borocarburos tipo coral en condicion de
colada. Con el tratamiento térmico alcanzaron su punto de fusion y por el
enfriamiento rapido en agua cambiaron su forma a placas muy delgadas.

Los precipitados elevaron el UTS vy limite de fatiga en condicién de colada; sin
embargo con el tratamiento térmico se presentd un exceso de estas fases de
naturaleza dura y fragil que transmitieron al material sus caracteristicas
generando baja ductilidad y disminucion en el UTS.

No obstante la baja ductilidad, las adiciones de boro generaron alta resiliencia.

. Con la presencia del boro mejoro la resistencia al desgaste por el refinamiento
en tamafo de grano y distribucion homogénea de precipitados duros a lo largo
de la matriz. No se encontré relacion entre rugosidad, friccion y desgaste.

La resistencia a fatiga en piezas con tratamiento térmico mejoré solo en material
sin boro o con un bajo contenido de éste. El limite de fatiga disminuyo en las

aleaciones donde la cantidad de precipitados incrementé considerablemente.



129

7. En todas las aleaciones se observo una resistencia muy alta a la iniciacion de
grietas; sin embargo, una vez formadas se propagaron rapidamente. En este
aspecto, la aleacion 0.06%B-TT mostré una tenacidad a la propagacién de
grietas muy superior al de las otras aleaciones al ser la que mas resistié una vez
iniciada la falla antes de la fractura final.

8. La resistencia a la corrosién mejoré con el boro, sobre todo en las piezas con
tratamiento térmico. El mejor comportamiento se presentd en la aleacion
0.06%B-TT; esto debido a la homogenizacién que generd en su microestructura.

9. En general, las adiciones de boro mejoraron las propiedades mecanicas,
tribolégicas y electroquimicas de las aleaciones en condiciébn de colada con
respecto a la ASTM F75. En aleaciones contratamiento térmico mejoré la
resistencia a la corrosion y la tenacidad en fatiga con bajo boro; no obstante, en
tension y limite de fatiga se observaron serias disminuciones.

10.En el balance general, la aleacion con 1%B en condicion de colada mostré el
mejor desempefio. La aleacion con 0.06% de boro presentdé buenas
caracteristicas en las pruebas en que se evalud, sin embargo no fue posible

caracterizarla en tension.
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RECOMENDACIONES PARA TRABAJO FUTURO

Reducir el efecto del negativo del proceso de obtencién de material; esto es,
mejorar la calidad de los moldes, controlar de mejor manera los parametros de
funcion, utilizar atmosfera inerte, etc.

Realizar los estudios en condicidon colada y condicion tratamiento térmico en una
sola composicién quimica para ambas.

Llevar a cabo diversos tratamientos térmicos buscando encontrar la optimizacion
entre la cantidad de precipitados y propiedades mecanicas. También, evitando
periodos prolongados en el rango de temperaturas de 900-1100°C para evaluar
como afecté en la ductilidad.

Realizar pruebas en DTA para conocer las transformaciones que tienen lugar a
altas temperaturas.

Extraer los precipitados del material y evaluarlos por separado para conocer su
composicién, estequiometria, etc.

Realizar pruebas de tension en aleaciones con 0.06%B para conocer el efecto
de bajo contenido de este elemento en la ductilidad, YTS y UTS.

Con las mejoras en la obtencién de material, producir muestras de fatiga y
evaluar la repetitividad de resultados en un mayor niumero de piezas.

Corroborar que la biocompatibilidad no se vio afectada.
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APENDICE A. FUNDICION POR COLADA DE PRECISION

El material analizado en el presente estudio se obtuvo a través de fundicion por colada
de precision; de esta forma se produjeron piezas con la forma geométrica apropiada
para ser evaluadas en tension, fatiga y desgaste, figura A1. Cabe mencionar que a las
piezas de fatiga que se muestran en este apéndice posteriormente se les maquino una

muesca en el cambio de seccion.

a) b) h

S

Figura Al. Disefio de piezas para pruebas mecénicas, a) tension, b) fatiga y c) desgaste.

Obtencién de moldes ceramicos

La fabricacion de muestras comenzo6 con la obtencidn de patrones de cera en moldes
de aluminio. Para el disefio de los moldes se consideraron las contracciones al
solidificar tanto de la cera como del metal que resulté ser un 2.95% de las dimensiones

finales de las piezas.

La cera se fundio en un recipiente calentador y se vacio por gravedad en los moldes de

aluminio previamente rociados con desmoldeante, se dej0 enfriar un minuto y se
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procedio al desmoldeo con las precauciones debidas para no deformar las piezas. En
la figura A2 se observan los moldes fabricados en aluminio con las piezas en cera de

las muestras para evaluar en tension y fatiga.

Figura A2. Moldes de aluminio para cera, a) piezas tension y, b) piezas fatiga.

Una vez obtenidas las piezas en cera se realizdé el disefio de colada que es la
configuracion geométrica de los patrones ensamblados a los alimentadores y juega un
papel importante en el proceso de fundicién a la cera perdida ya que un buen disefio de
colada puede evitar rechupes, porosidad por gases atrapados, puntos frios y choques
de frentes de solidificacion entre otros defectos. Ademas, el disefio debe ser eficiente y

factible para su posterior manejo.

Antes de ensamblar los arboles de colada se realizaron simulaciones en el software
ProCast para optimizar el disefio. En la figura A3 se observa una imagen de dichas
simulaciones que presenta la posible ubicacion de rechupes y porosidades; se puede
apreciar que esos defectos se presentan en algunas zonas de los alimentadores por lo

gue las piezas estarian sanas.
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Figura A3. Simulacion en ProCast pronosticando la ubicacién de porosidades y rechupes.

El arreglo comunmente llamado arbol de colada se realiz6 con 6 patrones de cera de
las piezas de tension y 12 en las piezas de fatiga. Para el armado de estos arboles se
utilizaron como alimentadores piezas cilindricas de cera con diametro de 35 mm, de
dichos alimentadores se obtuvieron los discos para desgaste. Previo al recubrimiento
ceramico, se limpiaron a los arboles de colada con acetona al 50% en agua para
eliminar impurezas y favorecer la adhesion del recubrimiento. La figura A4 muestra los

arboles en cera de las piezas de fatiga antes del recubrimiento.

Figura A4. Arboles de piezas de fatiga en cera.
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El recubrimiento cerdmico consistié en 10 capas equivalente a aproximadamente 10
mm de espesor. Cada capa se desarrolldé en dos pasos, el primero es la inmersion del
arbol en silica coloidal (lodo), este lodo fungirA como aglutinante proveyendo una

superficie en la cual se adhiera la arena que se aplicada en el segundo paso.

En las dos primeras capas se utilizd una mezcla de 70% de zirconia malla -350 y 30%
de arena silica malla 325, de la tercera capa en adelante la mezcla de zirconia y arena
fue de malla 80+100 y en las mismas proporciones. El tiempo de secado fue de
aproximadamente 2 horas entre capas y al final las piezas se sumergieron en el lodo
creando asi un sello para evitar el desprendimiento de la arena. En la figura A5 se

observa la configuracion de arboles de colada que se utilizo.

Figura A5. Disefio de arboles de colada.

La extraccion de cera se logr6 mediante su fusion utilizando un horno de microondas
después de lo cual se procedio a la sinterizacién que se llevd a cabo en un horno de
gas a 950 °C durante tres horas. Los moldes se dejaron enfriar dentro del horno y se

retiraron de éste 15 horas después.
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Para la fusion y vaciado se utilizé un horno de induccién con crisol de alta alimina con
una capacidad para fundir 10 Kg de aleacion base cobalto. EI material para fundir
consistio de una mezcla de 25% en peso de aleacidén ya hecha para iniciar la fusion y
75% de elementos puros, Co, Cr, Mo, C y B (en el caso de 0.5%B se utiliz6 B,C). Todo
el boro puro se uso en la fabricacion de las aleaciones con 1%, del material con esta
composicién se usaron los alimentadores para las concentraciones menores; en tales
aleaciones con menor contenido de boro osos alimentadores también fungieron como
aleacién para iniciar las fundiciones. En las fundiciones En la figura A6 se puede ver el

horno durante la fundicion, temperatura de vaciado y el llenado de moldes.

Figura A6. Fundicion, a) material a fundir, b) metal fundido, c) temperatura de vaciado y d)

llenado de moldes.

Las temperaturas optimas de fusién y vaciado estan en un rango de 1460°C-1480°C y
moldes precalentados a 900°C. Sin embargo, cabe mencionar que conforme se
incremento el contenido de boro la temperatura de vaciado fue disminuyendo hasta

alcanzar 1350°C. La figura A7 muestra el precalentamiento de los moldes ceramicos.
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Figura A7. Precalentamiento de moldes ceramicos.

Después de la solidificaciéon fueron removidos los moldes ceramicos por medio de

golpeteo con martillos, al final quedaron los moldes como se muestra en la figura A8.

Figura A8. Extraccion de piezas de moles cerdmicos.

Posteriormente se cortaron las muestras y se limpiaron para ser llevadas a maquinado

donde quedaron con las caracteristicas finales para ser evaluadas.
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APENDICE B. SIMULACION ANSYS

La simulaciébn en ANSYS se hizo sobre el dibujo que se muestra en la figura B1. La
pieza se empotrd al igual que seria en las pruebas reales, se mallé y se le aplicd una

carga de 50N en el extremo contrario al que se fijo.

-
000 40,00 {rrir) Z)‘X
|

20.00

Figura B1. Dibujo de pieza para simulacion.

Los resultados obtenidos se muestran en la figura B2. Alli se puede observar los
esfuerzos maximos y minimos y la distribucion de estos esfuerzos en la probeta; las
tonalidades rojo-amarillo indican tensiébn mientras que las azules sefialan la
compresion. La figura B3 presenta los resultados obtenidos cuando se aplicé una carga
de 100N. Los esfuerzos que se generaron son practicamente proporcionales a los de

50N, por lo que no se hicieron mas simulaciones con otras cargas.
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Figura B2. Resultados de simulacion con carga de 50N.
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Figura B3. Resultados de simulacion con carga de 100N.

De esta forma, al resolver la Ecuacion 3.2 y comparar con los resultados de la

simulacion, se estableci6 el valor K; de 5.4.
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APENDICE C. RESUMEN DE EVOLUCION MICROESTRUCTURAL

Tabla C1. Evolucion microestructural conforme al %B en CC o TT, iméagenes a 500X.

%B Condicion de colada Tratamiento térmico
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Tabla C2. Evolucion de los precipitados conforme al %B en CC o TT, imagenes que no

indican magnificacién son a 7000X.

%B Condicién de colada Tratamiento térmico
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APENDICE D. GRAFICASGovs ¢

Las siguientes figuras presentan todas las graficas de o vs € obtenidas en cada
aleacion. Se realizaron 5 ensayos en cada condicion de material, algunos de los cuales

se descartaron al dar resultados “anormales” en comparacion con el resto de piezas del

mismo lote.
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Figura D1. Resultados de pruebas de tension en las aleaciones ASTM F75.

Las piezas de la aleacién con 0.06%B presentaron defectos de fundicién tanto en
condicién de colada como en tratamiento térmico, estos se vieron reflejados al realizar

la tensidn ya que se fracturaron al apenas comenzar a aplicar la carga.
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Figura D2. Resultado de una prueba de tension la aleacion con 0.06%B-TT.
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Figura D3. Resultados de pruebas de tension en las aleaciones con 0.25%B.
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Figura D4. Resultados de pruebas de tension en las aleaciones con 0.5%B.

En la figura D5 se aprecia como dos de las curvas 1%B-TT se desplazaron por una
mala sujecién de las mordazas a las probetas, entonces se decidio fabricar unas mas

apropiadas; esos de deformacién fueron desechados y solo se utilizé el UTS.
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Figura D5. Resultados de pruebas de tension en las aleaciones con 1%B.
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APENDICE E. DEFECTOS DE FUNDICION

Como se menciond anteriormente, las piezas para evaluar en tensién con 0.06%B
resultaron con defectos de fundicibn por lo que esos resultados no fueron
considerados. También se encontraron estos defectos en otras muestras de tension y
fatiga con otras composiciones. En este apéndice se estudid una pieza que conjugé los

principales desperfectos apreciados a simple vista en las piezas defectuosas.

La figura E1 presenta la superficie de fractura de una pieza con defectos; a simple vista
pueden observarse dos coloraciones diferentes, verde tipico del éxido de cobalto y
dorado. También se presenta una imagen a bajas magnificaciones en SEM que

ademas exhibe particulas en la superficie de fractura.

\

SEI 20kV WDSmm S5S60
UANL-CIlIA oxipo

Figura E1. Superficie de fractura a simple vista y bajas magnificaciones con defectos de

fundicion.
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En la figura E2 se observa el analisis elemental realizado con EDS en las zonas con los
dos colores observados. Se encontré como se esperaba que la zona verde era oxido
de los elementos de aleacion. El area con coloracion dorada también presento una alta
concentracion de oxigeno con diferentes proporciones de los elementos aleantes y con
la incorporacion de aluminio, elemento que se utilizé para la desoxidacion del caldo. En

ambos analisis hay presencia de silicio por las particulas sefialadas.

%
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UANL-CIIIA OXIDO 27 Jun 2013

WD10mm  SS50 x100 100um

cledaxIlgenesis genmaps. spc 27T Jun- 2013 13144043

[<eduxiToencsisioenmaps.spe 2T-Jun 2013 153523 2013 1344

742+ cr 33

o
¢

l" i

400 600 B0 1000 1200 1400 1600 18.00 2 - 200 400 600 800 10.00
Energy - keV Energy - ke

12.00 14.00 16,

Figura E2. Analisis elemental en los defectos identificados con diferente color.

La figura E3 muestra el EDS que se hizo sobre una de las particulas; se encontrd
oxigeno, aluminio y silicio. Lo mas probable es que se trata de residuos del molde

mismo, aunque llama la atencién que en ninguno de los analisis se encontr6 rastro de
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zirconio que junto con el silicio fueron la base de los moldes cerdmicos. Por otro lado,
cabe la posibilidad de que los 6xidos se presentaran por arrastre de escoria u oxidaciéon

del caldo metalico durante la fundicién y vaciado ya que no se uso atmosfera inerte.
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Figura E3. Andlisis EDS a una de las particulas en la superficie.

En el caso de los arboles de tensién 0.06%B coincidié que ambos con esa composicion
presentaron el problema, lo que lleva a sugerir que pudo influir el nGmero de veces que
se refundié una parte de la carga dado que los alimentadores que sirvieron para
adicionar boro en este caso (0.06%B) ya se habian fundido 2 veces previamente.
Walkzak [1] estudié aleaciones de uso dental base cobalto con diferentes porcentajes
de material de refundicidén y encontré que la resistencia mecanica de las aleaciones con
material refundido eran peores que en la aleacién sin refundir, también reporto
incremento de heterogeneidad en la microestructura, ademas de que hubo
precipitacion de varios tipos de carburos y fases intermetélicas que tienen un efecto
determinante en las propiedades. No obstante, las piezas de fatiga con esa

composicion no se vieron afectadas en la misma medida que las de tensién; cabe
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mencionar que durante el vaciado del caldo metalico primero se llenaron los moldes de

fatiga y después los de tension, lo que incrementa la posibilidad de arrastre de escoria.

En la figura E4 se muestra una pieza ensayada en fatiga donde también se encontraron
particulas no metalicas que ocasionaron el inicio de grieta. Analisis realizados en estas
particulas revelaron una alta concentracion de C, Mg, Siy O; si bien el Siy O pudieron
ser debidos a arrastre del molde ceramico, llama la atencion el contenido de Mg y C.
Se sabe que el aglutinante usado en el slurry contiene Na,O y otros compuestos no
especificados que pueden ser el resto de elementos identificados. También puede ser
gue el magnesio provenga del crisol que a pesar de ser de alta alimina suele contener
este elemento como residual. Se cree que el alto contenido de carbono puede ser

porque el grafito adicionado a la fundicion se haya adherido a las particulas del molde.
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Figura E4. Impureza en pieza de fatiga ASTM F75-TT.
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APENDICE F. TABLAS DE IMAGENES COMPARATIVAS DE SUPERFICIE DE

DESGASTE

Tabla F1. Imadgenes comparativas de superficies de desgaste en aleaciones en condicion de
colada segun la distancia recorrida.

Colada 4km

ASTM F75

0.06%B

0.25%B
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Tabla F2. Imagenes comparativas de superficies de desgaste en piezas con tratamiento

térmico segun la distancia recorrida.

ASTM F75

0.25%B
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APENDICE G. TABLA COMPARATIVA DE IMAGENES A BAJA MAGNIFICACION EN

FRACTURA DE FATIGA

Tabla G1. Superficies de fractura en fatiga a baja magnificacion.
Condicién de colada Tratamiento térmico
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