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The use of lead (Pb) in soldering process has been employed since the dawn of modern

electronics. As technologies and regulations advance, and concerns for the environment and

health become increasingly stringent, the use of lead in soldering has become increasingly :EYWOR?S e
. . . . . q a entropla; simulacion;
controversial. One possible replacement has been the investigation of recently discovered soldadura P

low-melting-point high-entropy alloys (LMP-HEA). In this work, four LMP-HEA candidates in
the Ga-In-Bi-Sn-Ag system were evaluated using a theoretical and experimental approach.
According to the theoretical approach, thermodynamic models simulated with Thermo-
Calc® software were used to obtain compositions and phase diagrams, thus optimizing the
search times for LMP-HEA candidates. The most notable composition was
Ga5In30Bi30Sn30Ag5, in which a more refined and homogeneous structure was observed
by SEM. In wettability tests, the results were favorable, with good spread at contact angles of
52° at a temperature of 180°C, making it a candidate for a welding alloy.

Introduccion

Las aleaciones de alta entropia, denominadas en inglés “HEA” (“High entropy alloys”), han llamado la atencién en los ltimos
afios por sus propiedades fisicas y quimicas destacadas [1-3]. Estas aleaciones son combinaciones complejas de elementos y
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ayudan a mejorar sus propiedades, apoyadas por el efecto de la alta entropia [3]. Las aleaciones de alta entropia se presentan
como una innovacién en la ciencia de los materiales, ofreciendo una mayor resistencia mecdnica, estabilidad térmica y
resistencia a la

corrosién en comparacién con las aleaciones convencionales [4, 5]. Ademds, las propiedades electrénicas y magnéticas tnicas de
las HEA son resultado de sus complejas interacciones atémicas y de las modificaciones de sus estructuras particulares [6].

Recientemente, varios estudios han reportado que ciertos sistemas de HEA pueden presentar puntos de fusién bajos [7]. Estos
se han denominado aleaciones de alta entropfa con bajo punto de fusién (LMP-HEA, por sus siglas en inglés: “low melting point
high entropy alloys”), que combinan la complejidad de los elementos y la estabilidad dependiente de la entropia propia de las
HEA tradicionales, con temperaturas de fusién significativamente reducidas [7, 8]. Esta caracteristica hace que los LMP-HEA
sean particularmente atractivos para aplicaciones en electrénica flexible, donde los materiales deben ofrecer una excelente
conductividad eléctrica, junto con la flexibilidad mecdnica y la procesabilidad térmica en condiciones de fusién
significativamente mds bajas que a soldaduras convencionales. [6, 9, 10].

Durante décadas, las soldaduras de Sn-Pb se han utilizado ampliamente en la industria electrénica. Sin embargo, debido a
preocupaciones ambientales y sanitarias, actualmente se estd produciendo una transicién global hacia alternativas sin plomo [11,
12]. Se han propuesto numerosas aleaciones de soldadura desde entonces como posibles sustitutos, incluyendo sistemas como
Sn-Ag, Sn-Ag-Cu, Sn-Cu, Sn-Zn y Sn-Bi [13-15]. Entre estas, las aleaciones de Sn-Bi han atraido gran atencién por su bajo punto
de fusién, alta resistencia de unidn, propiedades mecdnicas, excelente resistencia a la fluencia, baja expansion térmica, buena
mojabilidad y un coste competitivo. Sin embargo, presenta grandes dificultades al generar soldaduras con Cu, ya que forma
compuestos intermetélicos (IMC) que fragilizan la soldadura [16-18]. Se han realizado investigaciones sobre el efecto de la adicién
de elementos como In, Ga, Ag y Zn, en las que se ha observado una influencia significativa en el comportamiento térmico, la
resistencia mecdnica, la mojabilidad y la resistencia a la oxidacién de los sistemas ternarios basados en Sn-Bi-X [13-18]. Pequenias
adiciones de Ga pueden inhibir eficazmente el crecimiento de capas interfaciales de IMC con Cu, a la vez que reducen la
temperatura de fusién, mejoran la mojabilidad y aumentan la resistencia a la traccién [19-21]. Sin embargo, cabe destacar que las
investigaciones relacionadas con aleaciones de alta entropia y de bajo punto de fusién son escasas. Este trabajo se enfoca en la
investigacién de nuevas LMP-HEA, centrindose en la combinacién de elementos basada en el sistema: Ga-In-Bi-Sn-Ag, para las
posibles aplicaciones avanzadas de soldadura electrénica flexible. Se propusieron, disefiaron y evaluaron proporciones de
combinaciones de los elementos mencionados, empleando simulaciones tedricas con el software Thermo-Calc® con el fin de
optimizar tiempos de seleccién de la composicion quimica, asi como obtener un panorama de las posibles propiedades térmicas
y estructurales.

Metodologia

Simulacion

Con el uso del software Thermo-Calc® se realizaron simulaciones termodindmicas de diagramas de fases en funcién de la
temperatura [°C] y la cantidad de fase [mol], empleando la base de datos SSOLS: SGTE Alloy Solutions v5.0 (2025). Con la cual
se obtuvieron alrededor de 100 combinaciones diferentes, modelando los diagramas de fases de los sistemas con base en elementos

Ga-In-Bi-Sn-Ag. Las restricciones para los candidatos a seleccionar de las LMP-HEA fueron que las temperaturas de transicién
s6lido-liquido deben ser alrededor de 80 °C, por lo que los célculos para todas las aleaciones fueron de 25 a 500 °C.

Preparacion de la aleacion

Con un horno de arco eléctrico se elaboré una aleacién maestra con los elementos Sn-Ag previamente calculados para cada
aleacién, bajo una atmésfera de argén (Ar) de alta pureza (99.99%), adicionando un lingote de titanio (Ti) de sacrificio. Una vez
obtenida la aleacién maestra con los demds componentes, se introdujeron tubos de cuarzo para asegurar una atmdsfera inerte de
Ar. Los tubos de cuarzo sellados con los elementos de las aleaciones correspondientes se llevaron a una mufla previamente

calentada a 550°C. Se introdujeron los tubos de cuarzo, con un tiempo de permanencia de 10 minutos. Posteriormente, se
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retiraron de la mufla, procediendo a realizar una agitacién mecdnica y, finalmente, reintroduciendo el tubo de cuarzo a la mufla.
Este proceso se repiti6 5 veces para cada aleacion, asegurando una completa homogeneizacién de la aleacion. Para la solidificacion,
los tubos calientes se colocaron en bloques refractarios y se dejaron enfriar a temperatura ambiente.

Andlisis por MEB

Tras la preparacién metalogrifica, las muestras se analizaron en microscopfa electrénica de barrido (MEB) en un equipo JEOL
Benchtop JCM-6000, operando a 15 kV, en el que se tomaron imdgenes con electrones retrodispersados (BEI) de diferentes zonas
delas 4 LMP-HEA.

Difraccion de rayos-X

Se tomaron muestras preparadas de las 4 LMP-HEA en calidad espejo, las cuales se caracterizaron estructuralmente mediante
difraccién de rayos X (DRX) en un difractémetro Siemens D5000, con radiacién Cu Ka (A = 1,5405 A), operado a 35 kV y 20
mA, con exploracién angular de 20 a 120°. Los difractogramas obtenidos se compararon con bases de datos cristalogrificas

(Match!2 2024) para verificar la concordancia con los resultados de Thermo-Calc®y con el andlisis de las fases obtenidas mediante
MEB.

Andlisis de calorimetria diferencial de barrido (DSC)

Las 4 LMP-HEA se llevaron a pruebas de andlisis de calorimetria diferencial de barrido (DSC) por triplicado, en un equipo SDT
Q-600 de TA Instruments, con una rapidez de calentamiento de 20 °C/min en atmdsfera de Ar 99.99 %, en una rampa de
calentamiento de 25 a 500°C y en consecuente de enfriamiento controlado, para determinar la temperatura de fusién y la

estabilidad de fases.

Determinacion de mojabilidad

Las pruebas de mojabilidad se realizaron en un sistema que consta de una parrilla eléctrica monitoreada con termopares y una
base de cobre como soporte para un sustrato de polidimetilsiloxano (PDMS). Los ensayos se realizaron a temperaturas de 120,
150 y 180 °C con un calentamiento preliminar de 10 minutos; posteriormente, se agregé la aleacién, dindole un tiempo de
homogeneizacién de 10 minutos para determinar los 4ngulos de contacto, siguiendo la norma industrial japonesa JIS-Z3198-3.

Resultados y Discusion

Simulaciéon

De acuerdo con las simulaciones realizadas en el software Thermo-Calc® se determinaron las LMP-HEA mds prometedoras en
el sistema Ga-In-Bi-Sn-Ag, las cuales se muestran en la Tabla 1. Se examinaron factores como la solubilidad de la matriz, la
formacién del nimero de fases y la temperatura de fusién y solidificacién, que fueron criticos en la seleccién de las aleaciones. En
las Figuras 1-4 se muestran los diagramas de fases obtenidos para cada una de las LMP-HEA, graficando: temperatura [°C] vs
cantidad de fase [mol], donde se proporciona informacién como las cantidades de fase y transformaciones de las fases presentes

en cada aleacién con respecto a la temperatura. Ademds, presenta también la transicidén de la fusién de las LMP-HEA, la cual en
la mayoria de los casos se encuentra alrededor de los ~80 °C.

Tabla I. Composiciones de las aleaciones seleccionadas del sistema Ga-In-Bi-Sn-Ag en porcentaje atémico (% at.)
Aleacién Ga [% at.] In [% at.] Bi [% at.] Sn [%at.] Ag [%at.]
GazolnzoBizoSna0Agao 20 20 20 20 20
GaisInasBiasSnseAgs 15 25 25 30
GasInsoBizSnseAgs S 30 30 30
GasIniBizsSnasAgs 5 40 25 25 5
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De las aleaciones analizadas (Figuras 1-4), las composiciones Ga;sIn,sBi,sSnseAgs y Gaslng BiseSnspAgs (Figuras 2 y 3) mostraron
una formacién limitada de las fases Ag y Ag-In, lo que contribuyé a una mejor transformacién de estas fases al solidificar. En estas
aleaciones, la solucién sélida de Ag comienza a nuclearse por debajo de ~250 °C, en comparacién con los 360 °C de la
composicién equiatémica, es decir, casi ~100 °C menos. Continuando con la solidificacién, se forma la fase Ag-Ina ~170 °C en
las aleaciones GaysIn,sBiysSnsoAgs y GaslnsoBisoSnspAgs. A medida que la temperatura disminuye, se observa una caida abrupta
en la fase liquida (linea azul marino) alrededor de 84 y 92 °C en las aleaciones, respectivamente. En ambas composiciones, esto se
sigue de la nucleacién y del crecimiento simultineos de las fases Bi, Biln y Sn. Estas resultaron ser las fases sélidas dominantes,
con Biln representando entre el 24 y el 35 % y Sn entre el 36 y el 34 % de la fraccién molar total de la aleacién.

Ademds, la concentracién notablemente menor de Ga en la composicién GasIn,oBiseSnseAgs (Figura 3) se traduce en una menor
composicién de fase liquida remanente al 1 % (linea azul marino) a 25 °C, en comparacién con el 15 % en la composicién
Gay;sIn,sBiysSnsAgs (Figura 2). Esto denota la importante contribucién de las fases Bi, Sn y Biln en la reduccién de la fase liquida
restante a temperaturas inferiores a 80 °C. Finalmente, la composicién GasIn,Bi,sSn,sAgs (Figura 4) presenta una temperatura
de fusién a ~230 °C, nucleando una solucién sélida de Ag, seguida de la formacién de Ag-In a ~200 °C. Entre 70 y 80 °C se
forman las fases Biln y Sn, junto con una fase secundaria rica en Ag, identificada como Ag-In, (linea amarilla). Por el contrario,
la fase Ag-In (linea morada) desaparece y se disuelve alrededor de 67 °C, dando lugar a la formacién de Ag-In,, probablemente
promovida por el alto contenido de In de la aleacién. Al final del proceso de solidificacién (25 °C), solo queda aproximadamente
3 % de la fase liquida (linea azul marino).
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Caracterizacion estructural

La Figura 5 muestra la caracterizacién metalogréfica de las aleaciones estudiadas. Las composiciones de Ga,sIn,sBi,sSnzoAgs
(Figura Sb) y GasIn,BiseSnspAgs (Figura 5c) presentan microestructuras mds homogéneas, con matrices compuestas
predominantemente por las fases Biln y 3-Sn. La menor segregacion de fases en ambos casos sugiere una formacién de fases mds
estables. La fase Biln forma una matriz continua y dispersa, mientras que 3-Sn ocupa regiones definidas e interconectadas. La
fase Bi aparece en zonas localizadas, y la fase Ag-In estd presente en cantidades menores que la composicién equiatémica (Figura
Sa), localizada principalmente a lo largo de las interfases ricas en 3-Sn. La porosidad presente en la aleacién Ga,sIn,sBi,sSnspAgs
sugiere una pérdida parcial de material durante la preparacién metalogrifica, atribuible al liquido remanente segtn el diagrama
de Thermo-Calc®. La aleacién GasIn;oBisSnspAgs, aunque similar en la constitucién de fases, exhibe una morfologfa de fases mds
fina y dispersa, con granos mds pequefios y redondeados y una mayor uniformidad en el tamafio de grano. Las fases Bi y Ag-In
estdn presentes en concentraciones mds bajas. Finalmente, la composicién de GasIngBi,sSn,sAgs (Figura 5d) presenta una
microestructura muy diferente, caracterizada por una matriz de Biln (verde) y grandes regiones de In-Sn (morado), lo cual es
consistente con su mayor contenido de In. La estructura general es notablemente homogénea, compuesta por granos gruesos y
alargados con limites de grano bien definidos, lo que sugiere una morfologfa de grano columnar. La fase de Ag-In también se
encuentra en pequefias cantidades, localizada principalmente en regiones ricas en In-Sn (morado), formando pequefios cimulos.
El tiempo de permanencia en la fase intercritica tiene un efecto importante sobre el porcentaje de austenita generada, tiempos de
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pemanencia mds largos conducen a un aumento de tamafo de grano de la austenita, por lo que esto es un problema para aceros
con bajo contenido de carbono, ya que 4 el mismo porcentaje de carbono debe distribuirse uniformemente entre los granos
grandes, lo que da como resultado la inestabilidad de la austenita. Si el tiempo es cortd el enriquecimiento de carbono en la
austenita no serd suficiente ya que no se disolverd eficazmente. Sin embargo, se recomienda un intervalo de tiempo de 5 a 15
minutos para producir el mayor porcentaje de austenita estable. Para la segunda etapa IBT extender el tiempo de transformacién
bainitica consumird m4s austenita estable, lo que provocard la precipitacién de carburos. Si se usa por un periodo corto de tiempo,
la austenita no serd completamente estable y probablemente la fase resultante durante el enfriamiento serd martensita. Por ello se
recomienda un tiempo de permanencia de 2 a 5 minutos. [5, 6].
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Figura 5. Imagenes de MEB obtenidas de las LMP-HEA

Identificacion de fases por DRX

iMediante el programa Match! 2024, se identificaron las fases presentes en las LMP-HEA. Las fases dominantes identificadas en
las diferentes composiciones de aleacién incluyen (3-Sn tetragonal centrado en el cuerpo, Biln tetragonal, Ing,Snos hexagonal (In-
Sn)y Bi romboédrico (Bi), la mayoria de las cuales fueron predichas por las simulaciones de Thermo-Calc®™ Ademds, se detectaron
fases menores, como el Ag-In cubico (Ags.In,dns) y el In tetragonal. Solo se obtuvo una diferencia significativa entre las
predicciones de Thermo-Calc® y los resultados experimentales en la composicion de GasIn,oBi,sSn,sAgs. Si bien las simulaciones
predijeron la formacién de Biln, Ag-In y una fase secundaria rica en Ag (Ag-In,) como fases primarias con In, junto con -Sn
elemental, el andlisis experimental de DRX revel6 la presencia de Biln, In-Sn y Ag-In, asf como de In elemental, ninguno de los
cuales fue predicho por Thermo-Calc®. Esta discrepancia puede atribuirse a la solidificacion fuera de equilibrio y a la posible
formacién de fases metaestables, que no se consideran plenamente en los cdlculos de equilibrio del método Thermo-Calc®. En la
Figura 6 se presentan los resultados de las aleaciones: Figura 6a) difractograma de la aleacion Gayoln,oBiyeSn,eAg,o; Figura 6b)
difractograma de la aleacién Ga,;sIn,sBiysSnsoAgs; Figura 6¢) difractograma de la aleacion GasIngoBizoSnsoAgs; y Figura 6d)
difractograma de la aleacién GasIn,Bi,sSnysAgs.

Resultados de DSC

En las Figuras 7a, 8a, 92 y 10a se presentan las graficas de calorimetria diferencial de barrido (DSC) de las cuatro composiciones.
Se observé que todas las composiciones de las aleaciones mostraron un punto de inflexién prominente, cercano a ~85 °C, durante
el ciclo de calentamiento, asociado principalmente con la fusién de la matriz, dominada por las fases Biln y 3-Sn. La aleacién
equiatémica Ga,oln,oBi,eSn,0Agy, (Figura 7) exhibe mdltiples picos endotérmicos notables a 83, 198 y 413 °C, correspondientes
a la fusién de la matriz Biln y de la fase 3-Sn, de la fase Ag-In y de la fase rica en Ag, respectivamente, en concordancia con las
simulaciones de Thermo-Calc®.
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Por el contrario, las composiciones Ga,sIn,sBi,sSnsoAgs Figura 8, GasInsoBisoSnsoAgs Figura 9 y GasIngBi,sSn,sAgs Figura 10,
presentan cada una un tnico pico endotérmico predominante en77,84y77°C, respectivamente, esto indica un comportamiento
térmico mds uniforme ya que no se observan picos prominentes a mayores temperaturas relacionado con la fase Ag-In y la fase
rica en Ag, esto apunta a que los componentes estin presentes en cantidades demasiado bajas para ser detectados por DSC, y
dado su proporcién baja probablemente estén presentes las fases dispersas dentro de la matriz como se observé en las metalografias
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de MEB. Por lo tanto, se puede demostrar que las fases dominantes son Biln y B-Sn.
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La composicién equiatémica (Figura 11a) presentd los dngulos de contacto mds altos de todas las composiciones. Este

comportamiento se asocia con la fraccién de la fase sélida remanente, rico en Ag, que se observé en los diagramas de Thermo-
Calc® y se puede analizar que tiene alrededor de un 30% de fase sélida teérica. La aleaciéon GaisInasBiasSnsoAgs (Figura 11b)
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present6 los dngulos de contacto mds bajos y, por ende, la mayor mojabilidad. Este efecto se debe a que el Ga se encuentra en
concentraciones mayores y se ha descrito que mejora la propagacién al reducir la tensién superficial y al aumentar la actividad
interfacial [21]. La composicién GasInsoBizSnseAgs (Figura 11c) mostré un comportamiento favorable en mojabilidad, con
dngulos de contacto inferiores a los observados en la aleacién equiatémica. Esta aleacién presenté un dngulo de contacto de 52°
a 180 °C, lo que indica una dispersién eficaz sobre sustratos de PDMS, una caracteristica favorable para aplicaciones en
electrénica flexible. El aumento de la mojabilidad se atribuye a la microestructura refinada, que favorece una distribucién
homogénea de las fases y minimiza la resistencia interfacial durante el calentamiento. También, el aspecto de la gota fundida de
esta aleacién fue una superficie lisa, siendo la tnica que presenta este comportamiento entre las aleaciones. Aunque las
simulaciones de Thermo-Calc® para esta composicién mostraron una fase liquida residual menor al 1 % a temperatura ambiente,
no se observé dicha fase durante la preparacién metalografica; es decir, no se observaron microrechupes. Finalmente, la aleacién
Ga,In,Bi,sSn,sAgs (Figura 12d) mostré un dngulo de contacto moderado de 55° a 180 °C, ligeramente inferior al de la
composicién equiatémica. A pesar de su mayor contenido de In, su mojabilidad se vio afectada, posiblemente debido a la
presencia de granos columnares de Biln e In-Sn, como se observé en la microestructura. Estas morfologfas gruesas de granos se
asocian con una fusién mds lenta y un flujo interfacial limitado, lo cual concuerda con las consideraciones basadas en Hall-Petch
sobre la resistencia a la deformacién del limite de grano [22, 23].
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Figura 11. Resultados de los angulos de contacto de las aleaciones en estudio
Conclusiones

Entre las aleaciones experimentadas, la composicién GasInzBizSnsoAgs destacd por su microestructura refinada y homogénea,
con una temperatura de fusién de 84 °C y una mojabilidad favorable en sustratos de PDMS. En consecuencia, esta aleacién es un
prometedor candidato para la soldadura sin plomo a baja temperatura en aplicaciones electrénicas flexibles. Las simulaciones
tedricas de diagramas de fase con el software Thermo-Calc® ayudaron a reducir el nimero de composiciones a experimentar y a
generar un panorama de las posibles fases e interacciones del sistema. Las pruebas experimentales mostraron una correlacién con
los diagramas simulados, que predijeron las microestructuras observadas en los experimentos de microscopia electrénica de
barrido (MEB) y difraccién de rayos X (DRX). Por otro lado, las transiciones de sélido a liquido obtenidas experimentalmente
(DSC) por debajo de los 90 °C se observan igualmente en las simulaciones y se adecuan a los diagramas de fase. Por otra parte, las
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pruebas de mojabilidad dan resultados favorables a las aleaciones en sustratos debidamente de PDMS, por su bajo punto de fusién

y su bajo 4ngulo de contacto.
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