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Resumen 

Debido al continuo avance tecnológico y a los crecientes requerimientos de la industria 

moderna, es necesario buscar materiales de alto rendimiento para satisfacer las 

necesidades industriales actuales como la automotriz, aeroespacial y energética, que 

enfrentan claras limitaciones en las condiciones de fabricación y en los requerimientos 

de los materiales. Además, para obtener materiales de alto rendimiento, se han tenido 

que buscar nuevas metodologías de diseño. Ejemplo de lo anterior son las aleaciones de 

alta entropía. Su diseño requiere la consideración de variables no convencionales o no 

contempladas en la metodología CALPHAD. Una de estas variables son los rangos de 

estabilidad de los electrones de valencia, que están acoplados al factor de 

empaquetamiento atómico. Adicionalmente, el diseño de materiales progresivos esta 

involucrando el aprendizaje automático como método predictivo de aleaciones 

complejas. 

En este contexto, se han diseñado, fabricado y caracterizados materiales metálicos 

complejos, que incluyen un acero avanzado de alta resistencia mecánica y aleaciones de 

alta entropía con mecanismos de refuerzo mecánico. Estos materiales buscan satisfacer 

las necesidades de las industrias mencionadas, y ofrecen una solución prometedora para 

mejorar el desempeño de los componentes y sistemas utilizados en ellas. El diseño se 

realizó utilizando CALPHAD, análisis exploratorio de datos y aprendizaje automático 

para las aleaciones de alta entropía. Se estudiaron los mecanismos de refuerzo por 
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plasticidad inducida y precipitación mediante caracterización microestructural y 

mecánica en múltiples escalas para aplicaciones energéticas y aeroespaciales. 

Como principales resultados en el acero avanzado de alta resistencia mecánica se obtuvo 

posterior al tratamiento de temple y partición una retención máxima de austenita de un 

10.75% con una absorción de energía indirecta (tolerancia al daño) de 30.55 GPa%. 

Además, se ha observado que la estabilización de la austenita retenida se ve afectada por 

el espesor de la muestra debido a la cinética de difusión durante el proceso de partición. 

Esto se debe a que, a medida que aumenta el espesor, la muestra experimenta una menor 

homogeneidad de temperatura a lo largo del tiempo debido a la transferencia de calor. 

Los principales resultados obtenidos en las aleaciones de alta entropía consistieron en 

nuevos rangos de estabilidad basados en la concentración de electrones de valencia 

(VEC por sus siglas en inglés) acoplado al factor de empaquetamiento atómico para la 

predicción de fases. La resistencia a bajas y altas temperaturas de la aleación de alta 

entropía diseñada Fe36.29Cr28.9Ni26.15Cu4.17Ti1.67V2.48C0.46 es destacable entre la media de 

las aleaciones de alta entropía FCC, incluso en su condición salida de fundición. La 

aleación presentó una resistencia al impacto a -196°C de 103.01 J y de 93.195 J para una 

temperatura de 25°C debido a refuerzo por plasticidad inducida mixta TRIP/TWIP. La 

resistencia al daño obtenida a temperaturas de 600°C fue de 30.06 GPa% y a 

temperatura ambiente de 47.64 GPa%, siendo una aleación apta para aplicaciones a altas 

temperaturas y a temperaturas extremadamente bajas. La aleación de alta entropía 

Fe37.37Cr26.38Ni7.44Cu6.41Mn17.59Nb1.17C3.63 resulto en una aleación eutéctica de grano 
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ultrafino con refuerzo de fase B2 principalmente. La resistencia al daño en la condición 

solubilizada parcialmente fue de 37.20 GPa%, el refuerzo mecánico proporcionado por 

la fase B2 y grano ultrafino son prometedores, sin embargo, es requerido un mayor 

control sobre la fase Laves.  
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Abstract 

Due to the continuous technological advancements and increasing demands of the 

modern industry, there is a need to search for high-performance materials that can meet 

the current industrial requirements in sectors such as automotive, aerospace, and energy. 

These industries face clear limitations in manufacturing conditions and material 

requirements. Additionally, in order to obtain high-performance materials, new design 

methodologies have been sought, such as high-entropy alloys. The design of these alloys 

requires the consideration of unconventional or unaddressed variables in the CALPHAD 

methodology. One of these variables is the range of stability of valence electrons, which 

is coupled with the atomic packing factor. Furthermore, the design of progressive 

materials is incorporating machine learning as a predictive method for complex alloys. 

In this context, complex metallic materials have been designed, manufactured, and 

characterized, including advanced high-strength steels and high-entropy alloys with 

mechanical reinforcement mechanisms. These materials aim to satisfy the needs of the 

mentioned industries and offer a promising solution to improve the performance of 

components and systems used in these sectors. The design was carried out using 

CALPHAD, exploratory data analysis, and machine learning for high-entropy alloys. 

The reinforcement mechanisms through induced plasticity and precipitation were studied 

through microstructural and mechanical characterization at multiple scales for energy 

and aerospace applications. 
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The main results obtained in the advanced high-strength steel include a maximum 

retention of austenite of 10.75% and an indirect energy absorption (damage tolerance) of 

30.55 GPa% after the tempering and partitioning treatment. It has also been observed 

that the stabilization of retained austenite is affected by the thickness of the sample due 

to diffusion kinetics during the partitioning process. As the thickness increases, the 

sample experiences less temperature homogeneity over time due to heat transfer. 

The main results obtained in the high-entropy alloys consist of new stability ranges 

based on the concentration of valence electrons (VEC) coupled with the atomic packing 

factor for phase prediction. The low and high-temperature strength of the designed high-

entropy alloy Fe36.29Cr28.9Ni26.15Cu4.17Ti1.67V2.48C0.46 is remarkable among the average of 

FCC high-entropy alloys, even in its as-cast condition. The alloy exhibited an impact 

strength of 103.01 J at -196°C and 93.195 J at 25°C due to a mixed TRIP/TWIP-induced 

plasticity reinforcement. The damage resistance obtained at 600°C was 30.06 GPa% and 

at room temperature was 47.64 GPa%, making it suitable for high-temperature and 

extremely low-temperature applications. The high-entropy alloy 

Fe37.37Cr26.38Ni7.44Cu6.41Mn17.59Nb1.17C3.63 resulted in a fine-grained eutectic alloy with 

primarily B2 phase reinforcement. The damage resistance in the partially solutionized 

condition was 37.20 GPa%, and the mechanical reinforcement provided by the B2 phase 

and fine grain size is promising. However, further control over the Laves phase is 

required. 
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In conclusion, the combination of CALPHAD, exploratory data analysis, machine 

learning, and knowledge of metallurgy has proven to be effective in the design of high-

entropy alloys and advanced high-strength steels. These materials offer improved 

mechanical properties and show great potential for various industrial applications, 

including automotive, aerospace, and energy sectors. The findings and methodologies 

presented in this research contribute to the advancement of materials design and provide 

a foundation for further investigations in the field of high-performance metallic 

materials.  
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Nomenclaturas 

 

AHSS: Acero de alta resistencia mecánica 

AM: Amorfo 

BCC: Cubico centrado en el cuerpo 

CALPHAD: Diagrama de fases 

CCT: Transformación enfriamiento continuo 

DRX: Difracción de rayos X 

EDS: Espectroscopia de energía dispersiva 

FCC: Cubico centrado en las caras 

GNL: Gas natural licuado 

H2: Hidrogeno 

HCP: Hexagonal de empaque compacto 

HEA: Aleación de alta entropía 

Hmix: Entalpía de mezcla 

Im: Intermetálico 

Q&P: Temple y partición 

Q&P-Nb: Acero de temple y partición dopado con Nb 

SEM: Microscopía electrónica de barrido 

SFE: Energía de falla de apilamiento 

SS: Solución sólida 

TE: Temperatura de enfriamiento 
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TP: Temperatura de partición 

TRIP: Plasticidad inducida por transformación 

TTT: Transformación tiempo temperatura 

TWIP: Plasticidad inducida por maclado 

VEC: Concentración de electrones de valencia 

XPM: Mapeo rápido de propiedades 

ΔGγ→ε: Fuerza impulsora de transformación γ→ε 

σγ/ε: Energía de interfaz γ/ε 

Χ: Electronegatividad de Pauling 
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Prologo 

En este trabajo de grado doctoral, titulado "Diseño de aleaciones de alta entropía de alto 

desempeño mecánico en condiciones de bajas y altas temperaturas para aplicaciones 

energéticas", se investigan los mecanismos de refuerzo mecánico en aleaciones 

metálicas avanzadas y sus respectivas respuestas en cuanto a los mecanismos de 

deformación activados frente a estímulos mecánicos, incluyendo aceros avanzados de 

alta resistencia para aplicaciones automotrices y aeroespaciales. El objetivo principal es 

demostrar la necesidad de aleaciones de mayor desempeño y presentar nuevas técnicas 

de diseño que optimicen su funcionalidad y reduzcan los costos de tiempo y material.  

El trabajo se divide en cuatro capítulos. El primer capítulo proporciona una introducción 

a la problemática y describe el marco teórico, así como un análisis del estado del arte 

que sustenta las hipótesis y objetivos de la investigación. El segundo capítulo describe la 

metodología experimental utilizada para el diseño y procesamiento de aceros avanzados 

de alta resistencia con mecanismos de refuerzo TRIP, así como aleaciones de alta 

entropía (HEA por sus siglas en inglés) con mecanismos de refuerzo TRIP/TWIP y por 

precipitación. También se describe el método de predicción analítico y computacional 

por aprendizaje automático utilizado.  

El tercer capítulo presenta y analiza los resultados obtenidos, respaldando los hallazgos 

con literatura científica relevante y actualizada. Se discuten los resultados obtenidos en 

los aceros avanzados de alta resistencia reforzados por TRIP, la predicción de fases 

mediante el método analítico y computacional, y los resultados microestructurales y 
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mecánicos de las aleaciones de alta entropía diseñadas mediante este método. Esta 

sección para analizar los hallazgos de las aleaciones de alta entropía se divide en dos 

subsecciones, que describen los resultados de la aleación HEA1 y la aleación HEA2, 

respectivamente. Finalmente, el cuarto capítulo presenta las conclusiones del trabajo, 

donde se resume y discute el alcance y las limitaciones de la investigación, y se 

proponen posibles direcciones futuras para la continuación del estudio en esta área.  

En general, el trabajo representa una contribución significativa al campo de las 

aleaciones metálicas avanzadas y su aplicación en la industria energética, aeroespacial y 

automotriz, lo que permite un mayor entendimiento de los mecanismos de refuerzo 

mecánico y la optimización de su funcionalidad. 
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Capítulo I: Generalidades 

1.1 Introducción 

A lo largo del tiempo, los materiales metálicos han evolucionado considerablemente. En 

sus inicios, la mezcla de minerales de cobre con arsénico, zinc y estaño produjo la 

primera aleación de bronce arsenical [1–3]. Sin embargo, el deseo de aumentar la 

resistencia mecánica impulsó la búsqueda metalúrgica hacia el descubrimiento del 

bronce de estaño [3], seguido por la producción de hierro forjado en el año 1000 antes de 

Cristo [4]. Desde entonces, la creación de diversos materiales metálicos se convirtió en 

un foco central de investigación. 

Uno de los hitos más relevantes fue el estudio del acero Wootz, que permitió 

correlacionar en profundidad la composición, procesamiento, microestructura y 

propiedades [4–7]. No obstante, la necesidad de avanzar en el diseño y fabricación de 

materiales aún más complejos dificultó este proceso de correlación [4]. La base 

tradicional de desarrollo de aleaciones se centraba en el entendimiento de la 

microestructura sustentada en principios metalúrgicos, lo cual se mantuvo hasta los años 

90 [8]. Posteriormente, los avances en desarrollos computacionales para aplicaciones de 

Ingeniería permitieron desarrollar un nuevo componente para la obtención de materiales 

funcionales de alto rendimiento: el modelado computacional [8–11]. Gracias a él, se ha 

logrado obtener materiales metálicos más avanzados y complejos, que cumplen con las 

demandas de la industria moderna. 



4 
 

El diseño basado en la modelación computacional de aleaciones ha permitido un avance 

significativo en el desarrollo de aceros y aleaciones de alto desempeño. Un ejemplo de 

ello es el desarrollo de los aceros de baja aleación o microaleados, los cuales han sido 

diseñados para satisfacer necesidades particulares en áreas como la aeroespacial, energía 

y transporte [12,13]. En la industria automotriz, estos materiales representan 

aproximadamente el 70% del peso del automóvil [14–16], lo que reduce el rendimiento 

debido a su alta densidad. Además, el mercado energético tradicional enfrenta una 

situación crítica debido a la escasez de recursos y la alta generación de contaminantes. 

La necesidad actual en el sector automotriz es reducir la demanda de energía mediante la 

reducción de masa, mejorando el rendimiento vehicular y manteniendo las prestaciones 

mecánicas del vehículo [16]. Estudios han demostrado que una disminución del 10% en 

el peso de un vehículo tradicional puede lograr una reducción del 8% en el consumo de 

combustible y una reducción máxima de 11 gramos de CO2 equivalente por cada 

kilómetro recorrido. Los vehículos eléctricos son 125% más pesados que los vehículos 

de combustión tradicionales, por lo que es aún más importante obtener materiales más 

livianos con las mismas prestaciones de resistencia mecánica [16]. Debido al impacto en 

el rendimiento y el costo de producción, se estima que para vehículos tradicionales se 

priorizará una reducción de peso del 20-25% para el año 2035. De igual manera, se 

espera que los vehículos eléctricos logren una reducción de peso del 20-30% para el 

mismo año [15,16]. 
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El uso de aceros microaleados se ha expandido hacia el campo aeroespacial y 

energético. En la industria aeroespacial, estos aceros son comúnmente utilizados para la 

fabricación de trenes de aterrizaje y componentes de fijación [12]. Por otra parte, en la 

industria energética, su empleo es atractivo debido a la incorporación de níquel en 

rangos de 1.5% a 3% en peso, lo que les confiere una alta resistencia a temperaturas de 

servicio de -80°C [13]. No obstante, estos aceros presentan limitaciones mecánicas que 

restringen su uso en dichas áreas. Por ejemplo, la industria automotriz busca materiales 

que cumplan con tolerancias al daño o tasas de absorción de energías indirectas 

superiores al 20 GPa% a un bajo costo de producción, con una capacidad de 

deformación superior al 25% y una resistencia máxima a la tracción superior a 1000 

MPa [14,17,18]. Se debe destacar que la tolerancia al daño o tasa de absorción de 

energía indirecta es un parámetro comúnmente utilizado en ingeniería mecánica y 

ciencias de los materiales y se obtiene mediante el producto de la resistencia máxima y 

la deformación (PSE por sus siglas en ingles) de ingeniería total en un ensayo mecánico 

[19–21]. 

Por otro lado, en la industria energética, los materiales utilizados para la fabricación de 

estanques de almacenamiento de gas natural licuado (GNL) deben cumplir con una 

absorción de energía mínima de 100 J a temperaturas de operación de -163°C, lo que 

actualmente se encuentra restringido a los aceros 9Ni comúnmente utilizados para esta 

aplicación [22]. Asimismo, los materiales utilizados para la acumulación de hidrógeno 

verde deben tener una absorción de energía entre 100-137 J a temperaturas de -253°C 

[23].  
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Finalmente, la industria aeroespacial, requiere materiales resistentes a altas 

temperaturas. Actualmente, se utilizan para estas aplicaciones aleaciones base Ti y base 

Ni. Dentro de la categoría más avanzada de las aleaciones base Ti la máxima 

temperatura de servicio son 590°C, siendo aplicadas a componentes de motores de 

turbina a gas [24]. Para temperaturas inferiores a los 300°C, la utilización por excelencia 

es el Ti64 [25]. Las superaleaciones base Ni monocristalinas pueden soportar 

temperaturas de 1050°C con prestaciones mecánicas adecuadas para las zonas de 

combustión de los motores en aviones [25]. Es importante resaltar, que los rangos de 

temperatura entre los alabes de la entrada del motor hasta la zona de alta presión del 

motor, se encuentran en rangos de -60 – 679°C, mientras que la temperatura a la salida 

de la turbina es de 600°C. Los requerimientos mínimos de resistencia máxima a la 

tracción para turbinas de aviones son 500 MPa a temperaturas de 590°C dada por 

aleaciones base Ti [26]. Sin embargo, existen componentes fabricados de aceros 

austeníticos como el 304 que tienen una resistencia máxima a la tracción de 400 MPa a 

temperaturas de 550°C [26]. 

La gran limitación que tienen los materiales utilizados comúnmente en las aplicaciones 

antes señaladas se encuentra en el diseño, características mecánicas o en su defecto en 

los costos asociados de producción, debido a que se requieren procesos de alta pureza en 

ambientes descarburantes o desoxidantes con alto vacío. Adicionalmente, se debe 

considerar que el proceso de fabricación se debe desarrollar bajo principios metalúrgicos 

que contemplan prueba y error [27]. 
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Para abordar esta necesidad, se han desarrollado métodos avanzados de diseño basados 

en inteligencia artificial que utilizan el aprendizaje automático para predecir aleaciones 

complejas. Este enfoque de diseño se conoce como diseño de materiales progresivos, el 

cual se ha potenciado en los últimos años aprovechando la capacidad de la inteligencia 

artificial para analizar grandes conjuntos de datos, identificar patrones y relaciones no 

obvias generando soluciones óptimas de diseño. Sin embargo, todavía existen 

limitaciones en su utilización debido a los parámetros empíricos que describen la 

estabilidad de fases en aleaciones complejas, y se requiere tener conocimientos en 

lenguajes de programación, tratamiento de datos y modelos de aprendizaje automático 

para seleccionar eficientemente las aleaciones de acuerdo con la base de datos 

disponible. 

Actualmente, el diseño de materiales progresivo se ha implementado en nuevas 

aleaciones multicomponentes conocidas como aleaciones de alta entropía. Sin embargo, 

estas aleaciones presentan desafíos en la etapa de diseño actual debido a que los métodos 

tradicionales, como CALPHAD, generalmente no pueden predecir con precisión las 

fases presentes. A pesar de ello, estas aleaciones son atractivas debido a su alta 

tenacidad a temperaturas criogénicas y buenas propiedades mecánicas a altas 

temperaturas, logradas gracias a los mecanismos de plasticidad inducida, los 

mecanismos de refuerzo por solución sólida y la distorsión de red. Aunque estas 

aleaciones pueden superar las limitaciones de los aceros microaleados y ser competitivas 

con las aleaciones base Ti y Ni en el área energética y aeroespacial, se requiere una 
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mayor investigación en la descripción de la estabilidad de las fases para lograr un diseño 

más eficiente, reduciendo costos y el tiempo de modelado computacional. 
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1.2 Marco teórico 

El mundo de la ingeniería debido a sus diferentes requisitos en campos de alto 

rendimiento ha requerido constantemente la optimización de las propiedades de los 

materiales, por lo que se lleva a cabo el estudio de las aleaciones metálicas en el área de 

la metalurgia física [28,29]. El proceso de fabricación de una aleación se lleva a cabo 

tradicionalmente combinando un elemento base con una proporción mayoritaria de 

elementos secundarios [28,30]. Los metales se pueden diseñar con sistemas de refuerzo, 

los cuales son: refuerzo por solución sólida, reducción de tamaño de grano, refuerzo por 

mecanismos de distorsión de red, refuerzo por mecanismos de precipitación y refuerzos 

por mecanismos de plasticidad [31–36]. Estos mecanismos de refuerzo se consideran en 

los metales para obtener distintas respuestas funcionales y satisfacer la necesidad de 

industrias exigentes como las industrias aeroespaciales, energéticas, navales y minería. 

Es importante en toda aleación seleccionar y controlar adecuadamente los elementos 

secundarios en términos de su proporción general debido a los efectos que producirá 

sobre la aleación y los límites de solubilidad [28,30]. Para esto se suelen realizar 

diagramas de fases obtenidos mediante simulación CALPHAD [37,38]. La falta de 

control en el límite de solubilidad en una aleación puede producir precipitados no 

deseados y generar reducción de las propiedades mecánicas (fragilización, pérdida de 

tenacidad, disminución de la resistencia máxima, entre otros) y sensibilización 

electroquímica [39–44]. La estabilidad de los precipitados dependerá principalmente de 

la minimización de energía de libre dentro del sistema, la cinética de formación, energía 
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de interfaz y la fuerza impulsora [45]. Controlar estos parámetros es complejo, 

CALPHAD utiliza el potencial químico como la verdadera fuerza impulsora de las 

transformaciones de fases, incluyendo aproximaciones basadas en funciones que 

dependen de variables de estado y parámetros empíricos que dependen del sistema 

permitiendo obtener buenos resultados [10,37]. Generalmente, los precipitados nuclean 

en zonas heterogéneas de la red cristalina como lo son dislocaciones, límites de granos, 

nano-precipitados o defectos [45]. Dentro de la categoría de precipitados se pueden 

encontrar comúnmente carburos, nitruros e Intermetálicos y cada uno de ellos forma un 

compuesto definido [43,45–48]. 

Para la estabilidad termodinámica de fases se debe conocer la temperatura, presión y 

composición química, debido a que de ellas depende la energía libre de Gibbs del 

sistema. Basado en lo anterior, si se mantiene la presión y composición química 

constante, la estabilidad dependerá solo de la temperatura del sistema. Sin embargo, se 

deben considerar de igual manera las condiciones difusivas del medio para generar la 

solución sólida o transformación de fases [45]. El proceso con el cual se puede controlar 

la formación de fases es el tratamiento térmico en conjunto al diagrama de fases o un 

balance de fases local a diferentes temperaturas de equilibrio [49,50]. 

1.2.1 Deslizamiento de dislocaciones y plasticidad 

El mecanismo que determina principalmente el fenómeno de plasticidad en metales es la 

condición de deslizamiento de las dislocaciones en un entorno con defectos puntuales, 

lineales, superficiales y volumétricos [51]. Esto debido a que producen una reducción en 
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la movilidad de las dislocaciones y una rigidización de la aleación reduciendo 

parcialmente la ductilidad, pero aumentando el esfuerzo de fluencia y la resistencia. 

Basado en la teoría de las dislocaciones, el vector de Burger cuantifica el deslizamiento, 

indica la dirección y sentido del deslizamiento. Desde lo señalado anteriormente, el 

movimiento de las dislocaciones depende de la magnitud del vector Burger, esto debido 

a que este es el encargado de establecer la magnitud y dirección de los movimientos 

atómicos cuando la dislocación se desplaza a través de la red [51]. Por otra parte, el 

deslizamiento de la dislocación siempre ocurre en un conjunto especifico de planos 

cristalográficos (planos de deslizamiento) [51,52]. Adicionalmente, el deslizamiento 

ocurre a lo largo de un conjunto coherente de direcciones dentro del plano (direcciones 

de deslizamiento).  La combinación de ambos sistemas da a lugar al sistema de 

deslizamiento que son característicos de cada estructura cristalina y de la naturaleza del 

enlace interatómico [51,52]. La tensión requerida para que se produzca la movilidad de 

la dislocación dependerá del material y la condición de deslizamiento estará dada por el 

esfuerzo cortante que actúa en la dirección de deslizamiento alcanzando el estado crítico. 

Este esfuerzo cortante critico es función de una densidad de dislocación y viene dado 

por la Ley de Schmid [53,54]. 

Las estructuras HCP son sumamente interesantes para obtener una resistencia mecánica 

a bajas temperaturas, esto debido a que no presenta transición dúctil-frágil en los 

materiales metálicos [55,56]. Esto se puede apreciar mediante las direcciones de 

deslizamiento <100> para los planos {001}, siendo el sistema de deslizamiento primario 

el [010] (001) [57].  
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La energía de desajuste atómico es el estado de deformación por desalineamiento en el 

plano de deslizamiento de dislocaciones. Cuando se produce un cambio en la energía de 

desajuste, se puede producir un refuerzo adicional en los metales. Este cambio de 

energía se evalúa en la condición de deslizamiento de la dislocación [58,59]. Efecto 

producido por el desplazamiento de los átomos de su posición de equilibrio en la red, 

generando una resistencia de red al desplazamiento de la dislocación. Este cambio de 

energía se describe mediante la tensión de Peierls, tensión necesaria para condicionar el 

desplazamiento de la dislocación [60,61]. 

1.2.2 Mecanismo de refuerzo por solución sólida 

El refuerzo por solución sólida se produce cuando el estado de deformación localizada 

de los átomos en la matriz produce una resistencia al movimiento de las dislocaciones 

del sistema, aumentando de esta manera la resistencia de la aleación [62]. En otras 

palabras, es la mezcla de diferentes átomos de carácter sustitucional con diferente radio 

atómico causando la deformación de la red cristalina (ver figura 1). Esta deformación o 

distorsión en la red dificulta el deslizamiento de las dislocaciones. Ejemplo de elementos 

que producen una distorsión sobre la red de Fe son el Ti y Nb aumentando el refuerzo 

por solución sólida [63–65]. Sin embargo, son fuertes formadores de carburos. En 

cambio, el Ni, Cr, Fe, Mn, Mo y W permiten una distorsión de red adecuada y favorecen 

el refuerzo por solución sólida al tener una alta afinidad con el resto de los elementos 

químicos. 
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Figura 1. Refuerzo mecánico por solución sólida. 

 

1.2.3 Mecanismo de refuerzo por precipitación 

El efecto de los precipitados sobre la respuesta mecánica es comúnmente utilizado para 

reforzar el material desde el punto de activación de dislocaciones, por lo cual, su 

influencia se produce durante el rango de plasticidad [66]. Este fenómeno se genera por 

la disminución en la tasa de movilidad de las dislocaciones al existir menor área efectiva 

de desplazamiento y posibilidad de enmarañamiento [67]. Esto produce una disminución 

de la movilidad de la dislocación. La reducción en los grados de libertad producida por 

los precipitados aumenta la tensión tangencial requerida para el deslizamiento entre los 

precipitados, produciendo que la dislocación se curve y se produzca un ciclo de 

crecimiento [67]. 

La formación de los precipitados dependerá de la composición química, esto debido a la 

afinidad y estabilidad termodinámica pero también influirá el proceso controlado por la 

cinética y temperatura de la aleación para una presión determinada [68–70]. La 
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disminución de la energía libre de Gibbs proporciona en el sistema la fuerza impulsora 

para la formación del precipitado, mientras que la cinética, que está asociada a las 

barreras energéticas y regida por la difusión, controla los procesos de nucleación, 

crecimiento y engrosamiento de partículas. Lo descrito anteriormente se encuentra 

sustentado en las teorías de Volmer – Weber [71–73] y Ostwald Ripening [74–77]. 

Para el proceso de precipitación en sistemas base Fe-C, se destacan como elementos que 

generan precipitados estables termodinámicamente el Ti y Nb debido a que son 

elementos fuertemente formadores de carburos. Además, son fuertes refinadores de 

grano. Los precipitados primarios de Ti presentan tamaños superiores a 1 µm [78,79], 

los cuales se forman a altas temperaturas, presentando un gran crecimiento [80,81]. Los 

precipitados secundarios de Ti son nanométricos [80,81], favoreciendo un refuerzo 

efectivo desde la mecánica de precipitados al aumentar la capacidad de enmarañamiento 

y el esfuerzo cortante requerido para el flujo de dislocaciones en el plano de 

deslizamiento. El Nb tiene un comportamiento de precipitación similar al del Ti. Sin 

embargo, los precipitados primarios son más pequeños debido a que precipitan a menor 

temperatura [80–83]. Los precipitados de Nb presentan además de un tamaño controlado 

una geometría esférica [84,85]. 

El Cu tiene una alta capacidad de generar una fase segregada rica en Cu en zonas 

interdendriticas [86,87]. Esto se produce debido a la escasa interacción química con el 

resto de los elementos que constituyen la aleación. Esto produce precipitados de tamaño 

nanométricos con distribución homogénea en la matriz, lo que permite una distribución 

coherente de precipitados o intermetálicos durante el proceso de nucleación [88]. Desde 
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el punto de vista mecánico, la fase rica en Cu puede debilitar parcialmente la aleación, 

pero permite que otros elementos con una cinética de nucleación más lenta puedan 

nuclear debido a las condiciones energéticas produciendo un estado de precipitación 

coherente [87]. El Al favorece la formación de fases intermatalicas, incluida la fase 

Laves y B2. Esta formación de intermetálicos puede producir un refuerzo mecánico en la 

aleación, esto debido a la interacción con las dislocaciones [89]. Por otra parte, la 

aleación se fragilizará por un cambio en la composición debido a la nueva distribución 

de fases. Esto limita el contenido atómico del aluminio para controlar la ductilidad al 

igual que el Ti [90]. 

La coherencia y tamaño son fundamentales para el refuerzo mecánico en la aleación, 

esto se describió anteriormente, pero dependiendo del tamaño y su distribución, existen 

dos mecanismos diferentes como mecanismo de refuerzo mecánico. El refuerzo por 

corte en dislocaciones se efectúa cuando el radio del precipitado es inferior al radio 

crítico y es el más efectivo alcanzando el refuerzo máximo de precipitación (ver figura 

2.a)). Los precipitados deben mantener una distribución uniforme en la matriz, y pueden 

resistir los movimientos de dislocación forzando a cortar el precipitado [91]. Este 

proceso se denomina mecanismo de cizallamiento de partículas y se puede ver afectado 

por la deformación de coherencia, la energía de falla de apilamiento, la estructura 

ordenada, el efecto de modulo, la energía y morfología interfacial junto a la tensión de 

fricción reticular [91–94]. Cuando las partículas de precipitado crecen y superan el radio 

crítico del precipitado, se vuelven incoherentes con la matriz y el mecanismo de refuerzo 

por cortante se pierde. Cuando este segundo caso ocurre, se favorece otro mecanismo de 
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interacción entre el precipitado y la dislocación, el cual, se encuentra caracterizado por 

los esfuerzos de Orowan [91,92]. Esto produce un bucle de dislocación mediante cada 

partícula, generando una tensión de retroceso (ver figura 2.b)). Este mecanismo también 

induce un refuerzo mecánico al interactuar la dislocación con el precipitado. Sin 

embargo, disminuye con el aumento del tamaño del precipitado. 

Lo descrito anteriormente, explica el gran atractivo de los mecanismos de refuerzo 

mecánico observados en las superaleaciones base níquel. Estas aleaciones suelen generar 

precipitados coherentes y ordenados γ’ proporcionando una resistencia a la fluencia a 

altas temperaturas, impidiendo el movimiento de dislocaciones debido a que inducen el 

mecanismo de corte de partículas [95]. Sin embargo, es posible encontrar un mecanismo 

mixto asociado a la densidad de dislocaciones durante el flujo de deformación con 

mecanismo de refuerzo por corte de partículas. Este mecanismo ocurre cuando una 

dislocación se encuentra en interacción con precipitados coherentes y son empujadas por 

otra dislocación generando un bucle y corte de partícula al mismo tiempo, lo cual fue 

descrito por Chatterjee et al. [95]. 
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Figura 2. Representación esquemática de mecanismos de refuerzo por precipitación: a) 
mecanismo de refuerzo por corte de partículas; b) mecanismo de refuerzo por enmarañamiento 
de dislocaciones. 

 

Uno de los parámetros críticos de diseño es la condición de operación en bajas 

temperaturas y altas temperaturas [96–98]. Los metales al trabajar a bajas temperaturas 
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se suelen fragilizar por el fenómeno dúctil – frágil [99,100]. Sin embargo, en 

condiciones de altas temperaturas, el material pierde resistencia y comúnmente aumenta 

su ductilidad debido a la disminución de la fuerza de enlace, reducción de la densidad de 

defectos, aumento de la movilidad de los átomos, deslizamiento de dislocaciones y 

trepado difusivo de dislocaciones en la aleación, recristalización, crecimiento de granos, 

nucleación y engrosamiento de precipitados [101,102]. Adicionalmente, en altas 

temperaturas los fenómenos difusivos y cinéticos son relevantes debido al 

engrosamiento de precipitados, lo que podría producir un daño prematuro [101,103–

106].  

Los antecedentes expuestos permiten identificar que en condiciones de bajas 

temperaturas el mecanismo de fortalecimiento por precipitación debe ser el de 

cizallamiento de partículas. Este mecanismo restringe un tamaño de precipitado 

controlado y coherente con la matriz. Al aumentar la temperatura, el mecanismo de 

precipitación cambiará al característico por Orowan, hasta alcanzar la temperatura critica 

que domine el fenómeno. Este mecanismo de refuerzo permite optimizar las 

características mecánicas de las aleaciones que tengan estructura FCC y HCP 

principalmente, debido a que son las que presentan una alta ductilidad y baja resistencia. 

Para generar los precipitados, se requiere tener la energía de activación necesaria durante 

un tiempo determinado, parámetros controlados por la termodinámica y cinética de la 

aleación [50,107,108]. Es usual, llevar la aleación a una temperatura de disolución para 

luego realizar un envejecimiento en temperaturas más bajas, buscando con esto un 

mecanismo de precipitación más controlado [28]. Los precipitados de menor tamaño con 
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distribución coherente con la matriz producen un refuerzo mayor debido a que el 

esfuerzo cortante es más alto hasta el punto de inflexión, en el cual, el mecanismo se 

pierde [109]. Basado en esto, el precipitado genera el refuerzo mediante el esfuerzo 

cortante y desajuste de red entre los precipitados y la matriz. 

La distribución de los precipitados en la matriz para maximizar el refuerzo mecánico 

dependerá de la energía requerida para generar la nucleación o energía de interfaz 

[50,110,111]. Esta energía requerida para la formación de un núcleo de precipitación es 

menor en zonas con una alta energía causadas por defectos, produciendo así una 

nucleación preferencial [50,108].  

Para formar la precipitación coherente y optimizar el refuerzo por el mecanismo de corte 

de partículas se deben generar zonas de nucleación preferencial. La generación de 

nucleación preferencial es posible generarla mediante Cu debido a su baja afinidad con 

el resto de los elementos de la aleación. Esta falta de afinidad permite una distribución 

independiente generando nanoprecipitados de Cu en una matriz FCC [109,112–115]. 

Fases que proporcionan el mecanismo de refuerzo de corte de partículas son los 

precipitados γ’, η, NbC, Cr23C6 debido al tamaño, morfología y distribución [116–119]. 

Sin embargo, es importante mencionar que dependen del sistema composicional. 

 

1.2.4 Mecanismo de plasticidad inducida 

Los mecanismos de plasticidad inducida son dos caracterizados por estados energéticos 

diferentes en zonas de rango límite inferior, transición y superior. Los mecanismos son 
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la plasticidad inducida por transformación (TRIP por sus siglas en inglés) y la 

plasticidad inducida por maclado (TWIP por sus siglas en inglés) [120–125]. El 

mecanismo TRIP consiste en una transformación de fase de austenita metaestable en 

martensita, ocasionando una absorción de energía equivalente al requerido para la 

transformación. El mecanismo TWIP por otra parte consiste en la generación de 

maclado en la estructura granular, produciendo una barrera al movimiento de las 

dislocaciones y por lo cual produce un aumento en la resistencia de la aleación [98]. 

Estos mecanismos, están gobernados mediante estados energéticos que son sensibles a 

los cambios térmicos y composición química. Estos estados energéticos están basados en 

la energía de fallas de apilamiento (SFE por sus siglas en inglés) [126,127]. Esta energía 

es la requerida para interrumpir una secuencia de apilamiento atómico existente en un 

plano cristalográfico. La energía de falla de apilamiento para producir el fenómeno TRIP 

debe estar restringida bajo los 20 mJ/m2, por otro lado, para producir el mecanismo 

TWIP la energía de falla de apilamiento debe estar entre 20 y 40 mJ/m2 [127]. Existe un 

estado de transición entre ambos mecanismos, los cuales se encuentran en el rango de 18 

a 22 mJ/m2 en el cual puede ser posible encontrar ambos mecanismos al mismo tiempo 

dependiendo de la temperatura y la composición química [127]. Lo descrito 

anteriormente se puede apreciar en la figura 3. 
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Figura 3. Representación esquemática de los mecanismos de plasticidad inducida por maclado y 
transformación de fases. 

 

Para diseñar aleaciones que contengan estos refuerzos es necesario establecer criterios 

de selección de la composición química de la aleación. La utilización del Co como 

elemento aleante produce un estado de compatibilidad de energía con elementos que 

producen un aumento significativo de la SFE como lo es el Ni [128,129]. Desde lo 

anterior, si no se contempla Co, en un sistema que contenga Ni, el contenido de Ni no 

debería superar un 6%. Otros elementos que controlan la SFE son el Fe, Mn y Cr en 

rangos bajo los 40 mJ/m2. 

La energía de falla de apilamiento se puede obtener mediante la ecuación de Olson-

Cohen mediante el modelo termodinámico representado en (1) [55,130]. 

𝑆𝐹𝐸 = 2𝜌∆𝐺ఊ→ఌ + 2𝜎ఊ/ఌ          (1) 
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Donde 𝜌 es la densidad molar de superficie, ∆𝐺ఊ→ఌ es la fuerza impulsora de la 

transformación de fase 𝛾 → 𝜀 y 𝜎ఊ/ఌ es la energía de interfaz. 

Se debe destacar que las estructuras FCC tienen una resistencia sobresaliente a bajas 

temperaturas por dos fenómenos principales, siendo estos el maclado y los planos de 

deslizamientos activos [36,131–133]. La estructura FCC tiene una alta capacidad 

energética de formar maclado, a bajas temperaturas, la energía de falla de apilamiento 

disminuye, teniendo así un refuerzo de plasticidad activo y eficiente [134–136]. Por otro 

lado, el plano de deslizamiento activos en las estructuras FCC es el {111} con 12 

sistemas de deslizamiento, lo cual, produce un alto rendimiento a bajas temperatura 

[52,57]. Fenómeno similar ocurre en las estructuras HCP, debido a su limitado sistema 

de deslizamiento relacionado al plano de deslizamiento activo {0001} produce que el 

rendimiento a bajas temperatura sea sobresaliente [52,57]. 

Las estructuras BCC por otra parte tienen una alta sensibilidad al fenómeno de transición 

dúctil – frágil, esto debido a su dependencia del esfuerzo de corte resuelto critico 

(CRSS), lo que produce un aumento significativo de la resistencia, pero con una 

disminución drástica de la ductilidad, produciendo fragilidad [137]. El maclado se 

favorece mayormente al tener un grano austenítico mayor, por lo cual, al reducir el 

tamaño de grano mediante laminación se puede ver afectado el rendimiento del efecto 

TWIP perdiendo su eficiencia [124]. En otras palabras, al producir un refinamiento de 

grano austenítico, se ve alterado el esfuerzo critico de hermanamiento en la aleación, 

producto de la mayor dificultad existente para separar una dislocación parcial de 

Shockley del parcial final para producir el maclado. Esta dificultad en la separación se 
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debe a que existe una mayor tasa de rigidez por el fenómeno de Hall - Petch y por lo 

tanto se debe producir un mayor esfuerzo de corte critico resuelto para producir las 

maclas [138]. Este fenómeno a altas temperaturas desliza, lógicamente por un aumento 

del SFE en la aleación, inhibiendo la formación secuencial de maclado, pero si la 

composición de la aleación está estabilizada con Co y el tamaño de grano es lo 

suficientemente grande, el refuerzo TWIP puede permanecer a temperaturas 

relativamente elevadas. 

La energía de falla de apilamiento se puede obtener mediante simulación computacional 

predictiva, la cual utiliza la ecuación de Olson y Cohen representada en (1), pero 

también es posible obtener la energía de falla de apilamiento experimentalmente 

mediante difracción de rayos X mediante la ecuación (2) [139–141]. 

𝑆𝐹𝐸 =
𝐾ଵଵଵ𝜔଴𝐺ଵଵଵ𝛼଴𝐴 − 0.37

𝜋√3

𝜀ଶ

𝛼
          (2) 

Donde 𝐾ଵଵଵ𝜔଴ es la constante de proporcionalidad equivalente a 6.6, 𝛼଴ es la constante 

de red y A se relaciona con la anisotropía con un valor de 3.43; 𝐺ଵଵଵ es el módulo de 

corte en el plano (111) que es aproximado a 81 GPa para estructuras FCC; 𝜀 es la micro-

deformación determinada mediante el gráfico de Willamson-Hall obtenido a partir de los 

perfiles DRX ; 𝛼 es la frecuencia del fallo de apilamiento, el que se mide considerando 

muestras libres de tensión y con un 5% de tensión aplicando la ecuación (3) [139–141]. 

(2𝜃ଶ଴଴ − 2𝜃ଵଵଵ)ହ% − (2𝜃ଶ଴଴ − 2𝜃ଵଵଵ)଴% =
−45√3

𝜋ଶ
൬𝑡𝑎𝑛𝜃ଶ଴଴ +

1

2
𝜃ଵଵଵ൰

଴%
= 𝛼        (3) 
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1.2.5 Aceros avanzados de alta resistencia con procesamiento de temple y partición 

El uso de aceros avanzados de alta resistencia fabricados mediante temple y separación 

(AHSS - QP por sus siglas en inglés) está orientado principalmente al área de la 

automoción. Estos aceros se emplean para reforzar pilares, largueros, travesaños, 

paneles interiores de puertas o cualquier elemento que pretenda absorber la mayor 

cantidad de energía posible en caso de impacto [142], por ejemplo, en un accidente de 

tráfico. En efecto, el verdadero potencial de estos aceros reside en su alto índice de 

absorción de energía y resistencia. Estos materiales disminuyen los daños a los 

ocupantes de un vehículo al absorber la energía descargada cuando se deforman o se 

someten a esfuerzos [143–145]. La energía liberada en el impacto se disipa a través de 

procesos de plasticidad inducida por transformación (TRIP por sus siglas en inglés) en el 

acero [143,146,147]. La elevada absorción de energía de los aceros Q&P reside en la 

estabilización de la austenita metaestable a temperatura ambiente. Se requiere un control 

termodinámico y difusivo para conseguir que la austenita metaestable se mantenga en el 

acero. Éstos se consiguen con una definición adecuada de la temperatura y el tiempo del 

tratamiento térmico en función del carbono C disponible y de los elementos primarios de 

precipitación. Todo ello se facilita mediante la simulación CALPHAD con bases de 

datos de software termodinámico como Thermo-Calc y JMatPro [38]. La importancia de 

que la austenita (γ) se mantenga a temperatura ambiente en el acero radica en su 
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capacidad para convertirse en martensita (α) cuando se somete a energía impulsiva. Esta 

energía impulsiva inicia el mecanismo de transición de fase y la absorción de una gran 

cantidad de energía de impacto. [148–154]. 

El proceso Q&P comienza con una transición de fase desencadenada por el movimiento 

conjunto de los átomos en un proceso de enfriamiento rápido desde una temperatura 

específica hasta la temperatura deseada. Aquí, la cinética de transformación controla el 

estado de nucleación [108,155,156]. Al enfriarse, se crea una fuerza impulsora debido a 

la diferencia de temperatura, que es responsable de la cantidad de transformación 

martensítica [155–157]. La temperatura de enfriamiento (TE) debe especificarse entre la 

temperatura al principio y al final de la formación martensítica para obtener una 

transformación de fase martensítica incompleta y estabilizar la austenita retenida. Esto 

genera una adecuada difusión de C y controla la precipitación de carburos sin reducir la 

fracción final de austenita retenida [158]. Uno de los elementos formadores de carburos 

es el niobio (Nb). Tiene estabilidad termodinámica a altas temperaturas, lo que permite 

el refinamiento del grano. Los carburos de Nb son pequeños y esféricos y generan un 

refuerzo mecánico primario eficiente [30,159–161]. Los carburos de Nb, combinados 

con la austenita retenida, aumentan la tasa de absorción de energía, la resistencia y la 

ductilidad del acero. 

Wang et al. [160] estudiaron el efecto del NbC y su mecanismo de formación en el acero 

dopándolo con C. Aquí, las muestras que presentaron formación de NbC durante el 

proceso de enfriamiento y partición también presentaron mejores propiedades 
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mecánicas. Además, afirman que el control de la etapa de partición es fundamental para 

obtener un rendimiento mecánico óptimo. Afirman que el dopaje con C es necesario 

porque el NbC podría absorber el C disponible durante el proceso de temple. 

Para aumentar la absorción de energía, la austenita retenida debe estabilizarse mediante 

la difusión de C. El proceso de difusión está influenciado principalmente por el 

gradiente de potencial químico disponible durante el proceso de partición. El gradiente 

de potencial químico hace que el C se difunda desde la martensita con mayor potencial 

químico de C hacia la austenita y se detendrá cuando exista un equilibrio en los 

potenciales químicos del Sistema [162]. En condiciones de equilibrio, es típico que en el 

acero C la martensita y la austenita se transformen en fases secundarias. Esto ocurre si 

no hay intervención en el proceso de partición. Así, la cinética genera la transformación 

de fase de equilibrio en función de la temperatura, el tiempo y la composición química 

[163–166]. 

Muchos investigadores han intentado superar las dificultades del proceso de difusión y 

aumentar la fracción de austenita retenida dopando los aceros con un alto rango de C 

entre 0,35 y 1,2 % en peso [149,167–188]. Un mayor rango de C resulta en una mayor 

cantidad de carburos disponibles que aumentan la resistencia del acero. Por otro lado, 

disminuye significativamente su ductilidad y capacidad de absorción de energía, lo que 

podrían ser efectos no deseados para este material. Un ejemplo de lo anterior es la 

investigación de Masoumi et al. [184] quienes procesaron un acero Q&P dopado con 

1,03 % en peso de carbono mediante temple y partición en tres etapas. Los resultados 
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mostraron una resistencia máxima a la tracción de 1700 MPa y una deformación del 

9,8%. Estos resultados están directamente relacionados con el exceso de carburos y fases 

secundarias debido al alto contenido de carbono, obteniendo una tolerancia al daño de 

16.6 GPa% con un 13% de austenita retenida. 

Normalmente, el proceso de Q&P se realiza en tres o más etapas. Wu et al. [189] 

llevaron a cabo un proceso de enfriamiento y partición en tres etapas. La mayor 

absorción de energía que obtuvieron fue de 25,36 GPa% un resultado excelente si se 

tiene en cuenta que los procesos de Q&P en tres etapas suelen obtener resultados entre 8 

y 21 GPa% [18,190]. Zhang et al. [183] utilizaron un tratamiento térmico de cuatro 

etapas para aumentar la absorción de energía del acero de bajo C y compararon sus 

resultados con un tratamiento térmico de tres etapas. Ellos obtuvieron 30,37 GPa% de 

absorción de energía en el proceso de cuatro etapas y 16,4 GPa% para el mismo material 

en el proceso de tres etapas [183]. Frint et al. [182] también investigaron un proceso de 

enfriamiento y partición en cuatro etapas en acero dopado con 0,41 % en peso de 

carbono y 1,37% en peso de cromo, incluido un baño de sal para el enfriamiento 

intermedio. Los resultados muestran una resistencia máxima a la tracción de 2050 MPa 

y una deformación de un 15% logrando una tolerancia al daño 30,75 GPa%. [182]. Tang 

et al. [191] propusieron un nuevo enfoque de procesamiento, que fusiona el laminado en 

caliente asimétrico, el enfriamiento directo, la partición, el temple y el laminado en frío, 

constituyendo un proceso de cinco etapas. Los resultados obtenidos son favorables 

alcanzando un 35,8 GPa% de absorción de energía. 
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1.2.6 Aleaciones de alta entropía 

Las aleaciones de alta entropía o HEAs por sus siglas en inglés son aleaciones 

multicomponentes, categorizadas como materiales avanzados compuestos por más de un 

elemento soluto en una gran proporción en su composición. Como están constituidas por 

más de un elemento principal, la estabilidad de la solución sólida es compleja y se 

favorece la segregación y la estabilidad intermetalica. Sin embargo, al considerar cinco o 

más elementos principales en su composición en composición equiatomica (o cercanas a 

ello) en su estructura cristalina, se favorece una alta entropía configuracional que 

aportaría a la estabilidad de la solución sólida en un sistema composicional complejo. 

Adicionalmente, se ha optado en este tipo de aleaciones, configuraciones no 

equiatomicas, preferentemente diseñadas en rangos composicionales de 5 – 35 % 

atómico y que tienen una entropía configuracional de sistema igual o superior a 1.5 

veces la constante de los gases [31,192]. En base a lo expuesto anteriormente, se destaca 

la gran diferencia existente entre este tipo de aleaciones avanzadas en comparación a los 

materiales metálicos tradicionales que utilizan generalmente un elemento soluto con 

pequeñas adiciones de otros elementos químicos. Se debe resaltar, que las aleaciones de 

alta entropía debido a su sistema composicional complejo, proporciona cualidades 

únicas y atractivas. Entre ellas se encuentra una alta resistencia mecánica [193–196], 

resistencia a la corrosión [197–199], excelente resistencia a altas temperaturas [200–

203], gran ductilidad y tenacidad [204–208]. Las cualidades descritas anteriormente 
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permiten que las aleaciones de alta entropía o de sistema composicional complejo sean 

adecuadas para una amplia gama de aplicaciones industriales y tecnológicas. La 

dificultad en tipo de aleaciones se concentra en lograr la solución sólida y el control de 

las fases presentes. 

En aleaciones multicomponentes existe una alta competición entre los potenciales de 

formación de compuestos estequiométricos con superredes específicas (intermetálicos) 

que pueden causar una degradación de las características funcionales de la aleación 

debido a los altos porcentajes de participación de los elementos aleantes. 

Adicionalmente las reglas tradicionales para establecer predecir la formación de 

solución solida en las aleaciones de alta entropía no se cumplen y existen nuevos 

criterios de predicción asociados que permiten un mejor diseño de estas aleaciones 

avanzadas complejas [98]. Sin embargo, existe una gran necesidad de avanzar en los 

parámetros de predicción [209–212]. Existen actualmente grandes desafíos en el diseño 

de estas aleaciones, los cuales radican principalmente en la gran dificultad de generar 

solución solida con precipitados controlados [212]. Esta dificultad es impulsada por la 

gran contribución atómica de todos los elementos participantes para alcanzar los rangos 

de entropía configuracional requeridos. Para poder reducir esta dificultad se han 

realizado esfuerzos en la construcción de bases de datos para aleaciones de alta entropía 

aplicables a software de predicción de fases mediante metodología de acoplamiento por 

computadora de diagramas de fase y termodinámico o CALPHAD por sus siglas en 

inglés [9,10,210,213–216]. 
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También se han implementado técnicas de análisis de datos y aprendizaje automático 

para mejorar la etapa de diseño de aleaciones de alta entropía debido a la dificultad que 

presentan en la predicción de estabilidad de fases [210,215,217]. Esta metodología es 

denominada diseño de materiales progresivos y permite mejorar la predicción y de toma 

de decisiones en materiales complejos debido a la identificación de patrones y relaciones 

en grandes conjuntos de datos. Sin embargo, la metodología de aprendizaje automático 

inicialmente carecía de dos factores importantes. En primer lugar, las bases de datos con 

las cuales realizaban las predicciones eran pequeñas, por lo cual, no tienen una 

representatividad real de los resultados reales y el entrenamiento era deficiente [212]. 

Para compensar esto, utilizaron datos simulados, que pueden producir un alto sesgo por 

la carencia de validación experimental [212,218]. En segundo lugar, los métodos de 

aprendizaje automático tienen una alta capacidad de ser creados y utilizados por 

personas sin conocimiento previo de metalurgia y termodinámica, lo que produce una 

deficiencia en la limpieza de datos y la interpretación de resultados, lo que aumenta la 

posibilidad de tener resultados no representativos con altos índices de éxito en la 

predicción. 
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1.3 Análisis del estado del arte 

El diseño de materiales metálicos avanzados conlleva una clara comprensión de los 

fenómenos metalúrgicos, físicos y mecánicos de las aleaciones para cumplir 

funcionalmente con los objetivos de aplicación propuestos en la etapa inicial del diseño 

[219–222]. Ejemplo de lo anterior es la reducción de peso en el área automotriz y la 

fabricación de materiales avanzados de bajo costo con altas prestaciones para altas y 

bajas temperaturas debido a las demandas de las industrias energéticas y aeroespaciales 

[15,22–25,223–225]. Sin embargo, existen desafíos importantes en el control 

microestructural de sistemas metálicos complejos debido a la estabilidad de fases. 

Ejemplo de lo expuesto anteriormente son los aceros avanzados de alta resistencia 

procesados por temple - partición y las aleaciones de alta entropía [218,226–230], los 

cuales, podrían solucionar las dificultades presentadas anteriormente. 

Los aceros avanzados de alta resistencia mecánica procesados por temple y partición 

buscan retener la mayor fracción posible de austenita fuera de su rango de equilibrio 

termodinámico, encontrándose en condición metaestable [230]. Esta transformación 

metaestable, permitiría absorber grandes cantidades de energía durante la deformación y 

es aplicable al área automotriz para la reducción de peso. Sin embargo, las resistencias 

están limitadas usualmente bajo los 1000 MPa con deformaciones inferiores a un 25% 

con procesos de fabricación complejos [14].  

Para retener la austenita se debe considerar el potencial termodinámico asociado a la 

composición química de la aleación y tratamientos térmicos que permitan la movilidad 



32 
 

de la interfase (difusión de corto alcance) y posteriormente la difusión de carbono de 

largo alcance. Este potencial termodinámico y mecanismos difusivos se logran mediante 

una solubilización completa y un temple rápido hasta una temperatura entre el inicio y 

termino de formación martensítica [229,230]. Por último, se debe llevar el acero 

templado a una temperatura de partición controlada para favorecer una difusión de 

carbono hacia la austenita, logrando estabilizar esta fase aun cuando no cumple con la 

minimización de energía requerida, encontrándose en un equilibrio metaestable 

[229,230]. Este tipo de aceros al contener austenita retenida en condición metaestable 

obtienen el refuerzo mecánico por plasticidad inducida por transformación denominado 

TRIP. Además, pueden alcanzar una resistencia a la tracción superior a 1000 MPa y 

deformación entre 25 – 40% [231]. Sin embargo, el proceso de tratamiento térmico se 

vuelve cada vez más complejo, costoso y difícil de aplicar a nivel industrial. Los aceros 

AHSS – Q&P reforzados por TRIP se caracterizan por tener entre un 5 a 20% de fase 

austenítica, considerando un porcentaje de carbono entre 0.12 – 0.55% peso de carbono 

[231]. Por último, para la existencia de la transformación martensítica inducida por 

deformación se debe controlar la energía de falla de apilamiento bajo los 20 mJ/m2 de lo 

contrario la martensita se suprime [150,152,231–233]. Wang et al. [160] dopo con 

carbono para generar un refuerzo por precipitación en un acero Q&P, debido a la 

repartición de carbono hacia el proceso de precipitación y generación consecuente de 

NbC. Sin embargo, debido a que el NbC es estable a temperaturas superiores al proceso 

de partición, evitando la competitividad de formación durante el proceso de 

estabilización austenítica.  
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Los principales problemas encontrados son que el procesamiento de este tipo de material 

tiene una alta dificultad para tener un mecanismo de refuerzo efectivo por plasticidad y 

precipitación efectivos, debido a que dependen de la energía de falla de apilamiento, 

rango térmico óptimo para la difusión de largo alcance y de la cantidad de carbono 

disponible, respectivamente. Los investigadores para lograr retener la austenita 

consideran un dopaje de carbono excesivo y procesos de fabricación dificultosos en más 

de 2 etapas, ocasionando un aumento en los costos de fabricación, escalabilidad y 

posible reducción de la austenita retenida debido a la estabilidad de carburos. Para 

superar la barrera de la resistencia máxima a la tracción de 1000 MPa y deformación de 

20% se suele recurrir a tratamientos térmicos complejos, de alta tecnología y que 

aumentarían los costos de producción. Adicionalmente, no reportan la sensibilidad del 

factor de forma en la retención de austenita metaestable [127]. 

A pesar de las excelentes propiedades que se pueden lograr mediante los AHSS y sus 

diferentes tipos de procesamientos, estos materiales son incapaces de cumplir con los 

altos requerimientos de las industrias aeroespacial y de producción de energía. En este 

contexto las nuevas aleaciones de alta entropía surgen como una excelente alternativa 

para suplir las demandas de industrias de alta exigencia. Las aleaciones de alta entropía 

debido a su composición multicomponente tienen una alta potencialidad de generar 

propiedades mecánicas sobresalientes en condiciones criogénicas y de altas 

temperaturas. Sin embargo, se debe superar la barrera del diseño debido a que, por su 

condición multicomponente, predomina la estabilidad de intermetálicos. Las aleaciones 

de alta entropía tienen un enfoque de diseño basado en la simulación para predecir la 
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estabilidad de la microestructura, a diferencia de las aleaciones tradicionales que el 

diseño se basa en el principio de ensayo y error. Además, estas aleaciones al lograr 

solución sólida y un control de las fases presentes pueden ser competitivas con 

materiales avanzados para aplicaciones a bajas y altas temperaturas como lo son los 

aceros austeníticos, aleaciones base Ti y las super aleaciones base Ni [22–25,27,234–

236]. Para lograr esto, el diseño de estas aleaciones se está explorando mediante nuevas 

bases de datos CALPHAD como lo es la TCHEA6 e inteligencia artificial. Sin embargo, 

son metodologías que se vuelven robustas con la investigación y requieren de una 

actualización constante al ser materiales incipientes [212]. Los principales problemas 

encontrados consisten en la utilización reducida de datos para realizar predicción de 

fases mediante aprendizaje automático, la utilización incorrecta de los mismos al generar 

categorías generalizadas y el alto costo que genera un software CALPHAD para el 

diseño de estas aleaciones debido a la actualización constante de las bases de datos. 

El diseño de la aleación no se basa simplemente en la estabilidad de fases, también se 

debe considerar los mecanismos de refuerzo para aplicaciones funcionales del material 

específicas como lo es la respuesta mecánica a bajas temperaturas y altas temperaturas 

[33–35,98,220]. La respuesta mecánica a altas temperaturas principalmente se encuentra 

gobernada por el refuerzo mecánico de precipitación, permitiendo aumentar la respuesta 

a la fluencia [234–238]. En cambio, a bajas temperaturas el mecanismo de refuerzo 

predominante es el maclado y la transformación de fases, mecanismos que inducen un 

cambio en la plasticidad del material [36,98,139,239]. Para poder proporcionar el 

mecanismo de refuerzo correcto, se debe tener un conocimiento de los principios 
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termodinámicos y metalúrgicos que gobiernan la estabilidad de cada uno de ellos, como 

lo son la minimización de energía de Gibbs, la energía de falla de apilamiento y la 

afinidad termodinámica [240–242]. Los principales problemas encontrados son la gran 

dificultad que presentan las aleaciones de alta entropía en la etapa de diseño debido a la 

predicción de fases. El estado incipiente de los métodos y parámetros de predicción de 

fases debido a la reducida cantidad de datos disponibles. El requerimiento de incorporar 

conocimiento termodinámico y metalúrgico en las distintas metodologías de diseño 

implementadas en aprendizaje automático. Adicionalmente, incorporar mecanismos de 

refuerzo que favorezcan la aplicación funcional de la aleación en la etapa de diseño. 

Desde los antecedentes expuestos anteriormente, el objetivo principal de esta tesis de 

grado es obtener materiales metálicos avanzados con mecanismos de refuerzo complejos 

mediante simulación computacional para optimizar las barreras actuales en el área del 

transporte, aeroespacial y energético. Para lograr lo anterior, se diseñara y procesara un 

acero avanzado de alta resistencia mecánica (AHSS por sus siglas en inglés) con 

refuerzo por precipitación refutando la hipótesis inicial de Wang et al. [160] que asocia 

el alto estado competitivo de los MX(Nb,C) con la austenita retenida para obtener un 

refuerzo por precipitación. La barrera por superar mediante este material es de los 1000 

MPa con límite de deformación de 25% en el área automotriz, logrando así poder reducir 

la contribución de peso del acero en vehículos tradicionales y eléctricos donde la 

contribución del acero alcanza el 70% aproximadamente. Para superar estas limitantes 

industriales se procesará el material mediante un tratamiento de temple y partición 

controlado mediante estudio cinético y control de relación de aspecto para maximizar la 
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retención de austenita metaestable y obtener precipitación de NbC y un mecanismo 

TRIP como refuerzo mecánico en el material. El procesamiento se realizará en dos 

etapas para reducir la incorporación de tecnología innecesaria y reducir los costos de 

producción. 

Asimismo, para satisfacer las exigencias de las industrias aeroespacial y de producción 

de energía, se propone como objetivo la implementación de un método de predicción 

simple de manera analítica para determinar la estabilidad de fases y la existencia de 

intermetálicos en aleaciones de alta entropía mediante la incorporación libre de 

elementos químicos. Con este método, se propone un diseño de etapa inicial de 

aleaciones multicomponentes para asegurar la fase principal (FCC, BCC, FCC+BCC) en 

solución sólida o la formación de intermetálicos. Se implementarán aprendizaje 

automático supervisado para evaluar el rendimiento del método analítico y analizar la 

potencialidad de predicción de la inteligencia artificial mediante aprendizaje automático 

supervisado en sistemas multicategoricos que es actualmente un campo poco explorado. 

Se validarán los resultados de ambos métodos de predicción mediante un método de 

predicción tradicional CALPHAD utilizando una base de datos actualizada de alta 

entropía TCHEA6 para analizar sus ajustes computacionales.  

Finalmente, utilizando el análisis multi factorial, sumado a la modelación 

termodinámica, se diseñarán aleaciones HEA con diferentes mecanismos de refuerzo 

para ser utilizado competitivamente en el área energética y aeroespacial en condiciones 

de bajas y altas temperaturas. Para lograr esto se debe alcanzar el rango de 100 – 137 J a 



37 
 

temperaturas de -196°C y así validar su aplicabilidad en estanques de transporte de GNL 

y potencialmente en tanques de acumulación de hidrogeno. Adicionalmente la aleación 

debe tener una buena respuesta mecánica a altas temperaturas para ser competitiva con 

las aleaciones base Ti y super aleaciones base Ni. Para lograr esto, la aleación debe tener 

una pérdida de resistencia mecánica reducida a temperaturas entre 590 y 1050°C. Debe 

ser aplicable a los rangos de temperatura de un motor de avión que se encuentra entre -

60°C y 600°C en las zonas aledañas al punto de combustión. Basado en los criterios 

establecidos para cada aleación desde el análisis del estado del arte, se propone como 

concepto de diseño en cada aleación lo siguiente: 

a) Acero avanzado de alta resistencia mecánica procesado por temple y partición: 

el acero debe retener un porcentaje de austenita superior al 5% en una matriz 

martensítica, superar la resistencia máxima a la tracción de 1000 MPa y obtener una 

deformación superior a un 25%. El acero debe ser aplicable al área automotriz. 

b) Aleación de alta entropía 1: Lograr una matriz austenítica con mecanismo de 

refuerzo por plasticidad inducida TRIP/TWIP controlando la energía de falla de 

apilamiento entre 20 – 40 mJ/m2 y mecanismo de refuerzo por precipitación 

mediante fase γ’, σ y η. Lo anterior en una base composicional de Fe, Cr, Ni, Cu con 

dopaje de Ti, V y C. La aleación debe ser aplicable al área aeroespacial y energética. 

c) Aleación de alta entropía 2: Lograr una matriz austenítica con refuerzo mecánico 

por precipitación de fase B2 y tamaño de grano ultrafino con energía de falla de 

apilamiento entre 20 – 40 mJ/m2. Lo anterior en una base composicional de Fe, Cr, 
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Ni, Cu, Mn con dopaje de Nb, C. La aleación debe ser aplicable estructuralmente al 

área aeroespacial y automotriz.  
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1.4 Hipótesis 

1) El diseño y modelación termodinámica de un acero AHSS, sumado a un análisis de 

la relación de aspecto basado en la cinética de transformación, permitirá obtener 

reforzamiento TRIP y disminuir las etapas de proceso de tratamiento de temple y 

partición, para alcanzar una resistencia mecánica y ductilidad superior a 1000 MPa y 

25% de elongación. 

2) Es posible diseñar aleaciones de alta entropía de bajo costo con mecanismos de 

refuerzo tales como; plasticidad inducida (TRIP/TWIP) y reforzamiento por 

precipitación capaz de soportar alta resistencia mecánica (>500 MPa) a alta 

temperatura (>550°C) y altas tasas de absorción de energía a temperaturas 

criogénicas (>100J) utilizando un método analítico multifactorial y simulación 

CALPHAD. 
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1.5 Objetivos 

1.5.1 Objetivo general 

Diseñar materiales metálicos avanzados con alta respuesta mecánica mediante 

simulación computacional con validación experimental que correlacionen los 

mecanismos de refuerzo y la microestructura con el comportamiento mecánico en 

múltiples escalas. 

1.5.2 Objetivos específicos 

1) Diseñar un acero de avanzado de alta resistencia mecánica (AHSS) tratado por temple 

y partición (Q&P por sus siglas en inglés) basado en matriz martensítica, reforzado por 

TRIP y precipitación, mediante simulación computacional. 

2) Desarrollar un acero AHSS mediante fundición y tratamientos térmicos de temple y 

partición, variando el factor de forma de las probetas para obtener >5% de austenita 

retenida (refuerzo TRIP) y precipitación. 

3) Correlacionar caracterización microestructural y mecánica con factor de forma y 

variables de tratamiento de temple y partición, para comprobar la obtención de refuerzo 

TRIP y precipitación. 

4) Desarrollar un método analítico multifactorial basado en la concentración de 

electrones de valencia y aprendizaje automático para el diseño de aleaciones de alta 

entropía FCC con mecanismos de refuerzo (TRIP/TWIP) y precipitación para 

aplicaciones energéticas y aeroespaciales. 
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5) Desarrollar mediante fundición de inducción con atmosfera controlada y tratamientos 

térmicos dos aleaciones de alta entropía, basadas en un modelo analítico que contengan 

como concepto de diseño: refuerzo TRIP/TWIP más precipitación (HEA1) y 

reforzamiento de grano ultrafino y precipitación por fase B2 (HEA2). 

6) Correlacionar la microestructura con la respuesta mecánica mediante caracterización 

en las aleaciones de alta entropía producidas mediante fundición en atmosfera controlada 

con la finalidad de respaldar los conceptos de diseño.  
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CAPITULO II: Metodología 

2.1 Descripción del capitulo  

 

Figura 4. Esquema representativo de la metodología de trabajo realizado. 

 

El siguiente capítulo presenta de manera lógica el trabajo experimental desarrollado para 

alcanzar los objetivos propuestos en la sección 1. Se describen cuatro etapas (ver figura 

4) que se desglosan de la siguiente manera: Etapa I: Simulación computacional; Etapa II: 

Fabricación y procesamiento; Etapa III: Preparación de muestras y caracterización 

microestructural; y Etapa IV: Caracterización mecánica. En cada una de estas etapas se 

detalla el proceso de diseño, fabricación y caracterización utilizado para abordar los 

problemas encontrados en el análisis del estado del arte en la sección 1.3. 

En la etapa I se explica el procedimiento de simulación CALPHAD utilizado para las 

aleaciones en los softwares Thermo-Calc y JMatPro, así como el procedimiento para 

desarrollar el método analítico y la simulación de aprendizaje automático. La etapa II 

describe el proceso de fabricación por fundición en atmósfera abierta y controlada, 

incluyendo los tratamientos térmicos y termomecánicos realizados en las aleaciones. La 

etapa III se centra en la preparación de muestras y en el proceso de caracterización 

microestructural utilizado para la identificación de fases. Finalmente, en la etapa IV se 
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presentan los ensayos mecánicos utilizados para la caracterización e identificación de las 

propiedades mecánicas de las aleaciones obtenidas.  
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2.2 Simulación computacional 

Para el diseño y optimización de los materiales metálicos avanzados se utilizó 

simulación CALPHAD mediante Thermo – Calc y JMatPro permitiendo establecer los 

parámetros de procesamiento durante la fabricación y tratamientos térmicos posteriores.  

Para el acero avanzado de alta resistencia tratado por temple y partición se utilizó la base 

de datos TCFE8 y acero general, respectivamente. Las simulaciones realizadas en 

Thermo-Calc correspondieron a equilibrio de fases, diagrama de fases, difusión y 

equilibrio puntual. Las simulaciones realizadas en JMatPro fueron diagramas de 

transformación de enfriamiento continuo (CCT siglas en inglés) y de transformación 

tiempo temperatura (TTT siglas en inglés). La temperatura de enfriamiento (TE) para el 

proceso de temple se obtuvo mediante simulación del estado de equilibrio de fases 

considerando un volumen en equilibrio de 50% para las fases ε y γ en función del 

carbono disponible en el acero. Las simulaciones de difusión fueron realizadas mediante 

la base de datos de movilidad MOBFE6 en un perfil de partición de dominio de 500 nm 

de austenita para diferentes tiempos de partición entre 10 y 600 s. La simulación de 

punto de equilibrio se utilizó para obtener el estado de equilibrio generado por la 

composición química a temperaturas de partición entre 350°C y 450°C. Para controlar 

de mejor manera el proceso de temple y partición, se evaluó la transformación de fases a 

bajas temperaturas con simulaciones CCT y TTT. De esta manera, se complementaron 

las simulaciones en Thermo – Calc y JMatPro. 
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Para la aleación de alta entropía se realizó inicialmente un ajuste de los parámetros 

empíricos de Hume – Rothery utilizados para la predicción de estabilidad de fases 

mediante datos termofísicos de aleaciones de alta entropía reportados en [243,244]. El 

ajuste de los parámetros empíricos se realizó utilizando refinamiento de densidad de 

Kernel basado en la distribución de mayor intensidad y menor dispersión. El total de 

datos analizados fue de 2463. Posterior al proceso de limpieza y organización de datos, 

la distribución por cada fase analizada fue la siguiente: FCC (496), BCC (617), 

BCC+FCC (197), FCC+IM (277), BCC+IM (205), FCC+BCC+IM (76). Con los 

resultados obtenidos, se realizó una programación numérica basada en las ecuaciones (1) 

a la (9) presentadas en la investigación previa [212] para analizar los parámetros 

termodinámicos y físicos que permiten predecir la estabilidad de fases. 

Se implementaron modelos de inteligencia artificial para analizar la capacidad de 

predicción de fases mediante aprendizaje automático supervisado. Los modelos 

implementados son K-Nearest Neighbors (KNN), Regresión multinomial, Extreme 

Gradient Boosting (XGBoost) y Random Forest. Para esto, se consideraron los 

resultados previos obtenidos por Islam N. et al. [245] y Dai et al. [246]. Desde lo 

anterior, se seleccionaron como atributos los parámetros VEC, ∆Χ y ∆𝐻௠௜௫. Usualmente 

la metodología de inteligencia artificial busca evaluar la predicción con una variable 

objetivo de cuatro clases, las cuales son: solución sólida (SS), fase amorfa (AM), 

solución sólida con presencia de intermetálico (SS+Im) e intermetálico (Im). Sin 

embargo, este trabajo busca reducir sesgos de predicción. Basado en lo expuesto 

anteriormente, se descompuso la variable objetivo en ocho clases con su respectiva 
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distribución de datos, las cuales son: FCC (496), BCC (617), BCC+FCC (197), FCC+Im 

(277), BCC+Im (205), FCC+BCC+Im (76), Im (368) y AM (198). 

El modelo K-Nearest Neighbors que consiste en un método de clasificación y regresión 

basado en determinación de los K de vecinos más cercanos y utiliza la media el proceso 

de regresión y la moda para la clasificación. Este modelo se utilizó con una 

configuración de algoritmo de 30 vecinos cercanos en intervalos de 3. Se implemento 

funciones de distancia triangular, coseno, inversa, gausiana, orden de la distancia de 

Minkowski. Esto basado en la interfaz de Hechenbichler et al. [247]. 

El modelo de regresión multinomial utiliza predictores lineales para predecir el objetivo 

utilizando distribución multinomial y redes neuronales feed-forward con una capa oculta 

y regularización L1, L2 o elástica. La configuración de los hiperparámetros es de un 

coeficiente de penalización que varía entre -5 y 0 en escala logarítmica de base 10. Se 

implemento un coeficiente de mixtura entre regularización L1 y L2 que varía entre 0 y 1. 

Esto basado en la interfaz de redes neuronales nnet implementada por Ripley et al. 

[248]. 

El modelo de XGBoost implementa un boosting de gradiente de manera eficiente y 

escalable a conjuntos de datos con miles de millones de observaciones, al aprovechar 

modelos de árbol dependientes entre sí y cada árbol aprende de los residuales del árbol 

anterior. Los hiperparámetros utilizados son 1000 árboles con 1 a 3 variables 

seleccionadas aleatoriamente. El tamaño mínimo de nodo es entre 1 y 50 con una tasa de 
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aprendizaje entre -5 y 0 en escala logarítmica de base 10. Esto basado en el ecosistema 

de aprendizaje automático implementado por Chen et al. [249]. 

El modelo de Random Forest son una combinación de árboles predictores donde cada 

árbol depende de los valores de un vector aleatorio muestreado independientemente y 

con una misma distribución para todos los árboles en el bosque. Este modelo se 

seleccionó basado en el alto desempeño mostrado en el trabajo de Kauffman et al. [250]. 

La configuración de parámetros consistió en 2000 árboles; entre 1 y 3 variables 

seleccionadas aleatoriamente por árbol, tamaño mínimo de nodo entre 5 y 50 con un 

incremento de 5. Esto basado en lo implementado por Wright et al. [251]. 

El proceso de entrenamiento de los modelos descritos anteriormente consistió en un 

entrenamiento del 70% de los datos y un 30% para evaluar la respuesta. El 

entrenamiento se realizó mediante 10 – fold con validación cruzada. De esta manera se 

aseguró que son independientes de la subdivisión de datos de entrenamiento y prueba. 

Adicionalmente, se implementó un método de ensamble entre los cuatro modelos 

descritos utilizando Accuracy y Precision como métricas de evaluación. El desbalance 

de clases en la variable objetivo es tratado con upsampling y todas las variables 

numéricas son centradas por su media y escaladas por su desviación estándar. Los 

hiperparámetros de los modelos son seleccionados utilizando 10 fold cross-validation y 

búsqueda en grilla. En los casos que no se especifica el incremento del intervalo de las 

configuraciones de hiperparámetros, se utiliza un muestreo multidimensional de latín 

hypercube. Con los resultados del ajuste de hiperparámetros se entrena un modelo de 
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meta-aprendizaje basado en la combinación de las predicciones de todos los modelos 

mediante regresión Lasso. Con ajuste del hiperparámetro del coeficiente de penalización 

𝜆, que varía entre 0 y 1. 

Se utilizó el cálculo analítico con el resultado de los parámetros empíricos ajustados para 

realizar el diseño de las aleaciones de alta entropía contemplando los conceptos de 

diseño de ambas aleaciones. En primer lugar, la aleación HEA1 debe contener una 

matriz austenítica con refuerzo mecánico por plasticidad inducida y precipitación. En 

segundo lugar, la aleación HEA2 debe contener una matriz austenítica con refuerzo por 

grano ultrafino y precipitación. Basado en una extensa revisión bibliográfica, análisis 

metalúrgico y materiales disponibles se utilizaron los siguientes elementos químicos 

para la fabricación Cr, Ni, Fe, Cu, Mn, Nb, Ti, V y Cu. Desde lo anterior, se utilizaron 

como elementos base en ambas aleaciones los siguientes: Fe, Cr, Ni, Cu. Los elementos 

químicos utilizados como dopaje en la aleación HEA1 fueron Ti, V, C y en la aleación 

HEA2 fueron Mn, Nb, C. Estos elementos químicos y el concepto de diseño de ambas 

aleaciones de alta entropía fueron considerados para obtener un diseño funcional en 

bajas y altas temperaturas. Los elementos químicos y análisis metalúrgico se sustentan 

en la búsqueda de fases intermetálicas  para el refuerzo mecánico que consisten en la 

fase Laves, σ, γ’ y B2, las cuales obtienen un equilibrio termodinámico mediante Fe, 

Cr,Ti,V,Ni. El Cu, debido a su baja afinidad termodinámica basado en la entalpía de 

mezcla con el resto de los elementos químicos se utilizó para generar nanoprecipitados 

que reducen la energía interfacial y aumenta la homogeneidad de precipitación en la 
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matriz. Por último, el Cu, Fe, Mn, C, y Ni favorecen la estabilización de la matriz 

austenítica, permitiendo cerrar la etapa de diseño conceptual de ambas aleaciones. 

La validación computacional de los resultados encontrados por el método analítico y 

aprendizaje automático se obtuvieron mediante simulación CALPHAD. Las 

simulaciones se llevaron a cabo con el software Thermo – Calc utilizando la base de 

datos TCHEA6. Las simulaciones CALPHAD fueron diagramas de fase y equilibrio 

puntual. Los diagramas de fase se obtuvieron para identificar las fases 

termodinámicamente estables a presión atmosférica. Adicionalmente, se utilizó el 

software JMatPro para determinar la energía de falla de apilamiento (SFE por sus siglas 

en inglés) de cada aleación y restringir la SFE entre 20 y 40 mJ/m2. 
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2.3 Fabricación y procesamiento 

El acero AHSS procesado por temple y partición se fabricó utilizando barras de acero 

SAE 1045, ASTM A36 y ferroaleaciones de FeSi, FeNb y FeC. Para la fabricación del 

lingote se utilizó un horno de fusión por inducción en atmosfera abierta. Las 

ferroaleaciones se incorporaron después de fundir el material base (SAE 1045 – ASTM 

A36). Las aleaciones de alta entropía se fabricaron considerando ferroaleaciones de 

FeCr, FeC, FeTi, FeV, FeNb y FeMn. El Cu y el Ni se incorporaron como elementos 

puros. Para la fabricación del lingote se utilizó un horno de fusión por inducción en 

atmosfera controlada por argon. Para la atmosfera controlada, se obtuvo un vacío 

mecánico de 1x10-3 Torr, seguido de la inyección de argón para alcanzar una atmosfera 

inerte con un flujo constante entre 2 y 5 L/min. Antes de la fusión, los materiales se 

secaron a 80°C durante 24 horas para eliminar la humedad. Para determinar la 

composición química de las aleaciones obtenidas se utilizó un espectrómetro de emisión 

óptica modelo Spectro – StectromaXX tomando cuatro mediciones en diferentes zonas 

de la muestra y promediando los valores significativos. Los resultados de las 

composiciones obtenidas se muestran en la tabla 1 para el acero AHSS procesado por 

temple y partición y en la tabla 2 para las aleaciones de alta entropía. En la tabla 2, entre 

las impurezas de ambas aleaciones se obtuvo para la aleación HEA1 un contenido de P y 

S de 0.0152% y 0.0207% en peso, respectivamente. Para la aleación HEA2 se obtuvo un 

contenido de P y S de 0.0168% y 0.0178% en peso, respectivamente. 
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Tabla 1. Composición química obtenida del acero en % peso. 

C Si Mn S P Cr Mo Ni Nb V Cu Ta Fe 

0.27 1.66 1.67 0.007 0.019 0.871 0.151 0.602 0.156 0.010 0.081 0.11 Bal. 

 

Tabla 2. Composición química resultante en aleaciones de alta entropía en % peso. 

Aleación Fe Cr Ni Cu Ti V C Mn Nb Imp 

HEA 1 35.89 27.1 27.58 4.76 1.44 2.27 0.104 -- -- Bal. 

HEA 2 38.24 25.14 8 7.47 -- -- 0.8 17.71 2 Bal. 

 

 

Figura 5. Representación esquemática de tratamientos térmicos en: a) acero de temple y 
partición; b) aleaciones de alta entropía. 
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Los lingotes obtenidos se cortaron en secciones de 2 cm x 2.5 cm para ser sometidos a 

tratamientos térmicos. En primer lugar, el acero AHSS procesado por temple y partición 

se solubilizó a una temperatura de 880°C durante 1 hora, continuando con un 

tratamiento termomecánico de laminación a 880°C y una reducción de 50%, seguido de 

un temple en agua. En segundo lugar, la aleación HEA1 se solubilizó a 1200°C durante 

dos horas, seguido de un tratamiento termomecánico de laminación a 1200°C hasta 

alcanzar una reducción de un 50%, para finalizar con un temple en agua (ver figura 5). 

Posteriormente, se realizó un tratamiento de solubilización por dos horas y tratamiento 

de precipitación a 600°C durante dos horas. Por último, la aleación HEA2 fue sometida 

a un tratamiento térmico de presolubilización con una velocidad de calentamiento de 

250°C/hora hasta alcanzar 800°C y tiempo de mantención de 90 minutos. 

Posteriormente, se realizó un tratamiento térmico de solubilización con una velocidad de 

calentamiento de 70°C/hora hasta alcanzar 1200°C con un tiempo de mantención de 180 

minutos. Finalmente, se realiza un temple en aceite para evitar agrietamiento. 

Para el tratamiento de temple y partición realizado en el acero AHSS se utilizaron los 

resultados de los diagramas de fase, TTT y CCT para la parametrización de los tiempos 

y rangos de temperatura. Las muestras se seccionaron para obtener un área de 1 cm2 del 

material laminado y se cortaron longitudinalmente para realizar dos experimentos con la 

finalidad de observar la sensibilidad de la proporción de austenita retenida con respecto 

al espesor de la muestra, variando así la relación de aspecto. Las muestras analizadas 

consistieron en seis muestras con espesores de 5 y 1.5 mm. El primer experimento 
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consistió en colgar muestras de 5 mm de espesor dentro de un horno vertical con 

alambre de Kanthal y calentar las muestras a 880°C durante 10 min. Posteriormente, las 

muestras se enfriaron a una temperatura de enfriamiento de 289°C en sales (50% NaNO3 

y 50% KNO3) para mantener un equilibrio isotérmico. Al final de la etapa de 

enfriamiento, las muestras se calentaron rápidamente a diferentes temperaturas de 

partición (TP), las cuales se encontraban entre 350 y 450°C durante intervalos de tiempo 

entre 10 y 1000 s. Después de la etapa de partición, las muestras se enfriaron en agua 

hasta que alcanzaron la temperatura ambiente. Este proceso fue denominado 

experimento A y servirá como caso analítico inicial en este estudio. En el segundo 

experimento se utilizaron muestras de 1.5 mm de espesor colgadas dentro de un horno 

de mufla con alambre Kanthal y calentadas durante 10 minutos a 880°C. Posteriormente, 

las muestras se enfriaron con aire hasta una temperatura de 289°C sin sales, seguido de 

un proceso de partición realizado rápidamente a diferentes temperaturas entre 350 y 

400°C durante intervalos de tiempo entre 60 y 600 s. La etapa final consiste en un 

enfriamiento rápido con agua hasta que las muestras alcanzan la temperatura ambiente. 

Este proceso fue denominado experimento B y será el segundo caso analítico del acero 

AHSS procesado por temple y partición con dopaje de Nb, denominado (Q&P-Nb) en el 

presente documento. La distribución de las muestras, junto con sus tiempos y 

temperaturas de partición se muestran en la tabla 3. 
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Tabla 3. Temperaturas y tiempos de partición para los grupos de muestras analizadas con TE de 
289 °C. 

muestras TP °C Tiempo de partición s Volumen cm3 

A1.1 350 10 0.5 

A1.2 350 100 0.5 

A1.3 350 500 0.5 

A1.4 350 1000 0.5 

A1.5 450 10 0.5 

A1.6 450 100 0.5 

A1.7 450 500 0.5 

A1.8 450 1000 0.5 

B1.1 350 60 0.15 

B1.2 350 300 0.15 

B1.3 350 600 0.15 

B1.4 400 60 0.15 

B1.5 400 300 0.15 

B1.6 400 600 0.15 
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2.4 Preparación de muestras y caracterización microestructural 

La preparación de muestras consistió en un desbaste mediante lijas de carburo de silicio 

con tamaños de malla comprendidos entre 240 y 1200. Posteriormente, se pulieron 

utilizando una suspensión de alúmina de 0.05 µm. Las muestras fueron atacadas para 

revelar su microestructura y ser analizadas por microscopía. El ataque utilizado en las 

muestras Q&P-Nb consistió en inmersión en Nital al 2% (etanol al 98% y ácido nítrico 

al 2%) durante 15 segundos, en la muestra HEA1 el ataque utilizado consistió en el 

reactivo Vilella durante un tiempo de 120 segundos. Finalmente, para la muestra HEA2 

se utilizó el reactivo Keller para revelar la microestructura durante un tiempo de 6 

segundos. 

La caracterización microestructural se realizó con un microscopio óptico (MO) Leica 

DMi8 y con microscopios electrónicos de barrido (SEM por sus siglas en inglés) 

TESCAN VEGA 3 EASYPROBE SBU y JEOL JXA 8600M. Las imágenes SEM se 

analizaron mediante electrones secundarios con una tensión de aceleración de 20 kV y 

un espacio de trabajo de 10 mm. El post-procesamiento de imágenes de microscopía se 

realizó mediante el software ImageJ utilizando calibración de imagen y análisis de 

partículas. Los resultados se complementaron mediante análisis elemental con 

espectroscopía de rayos X de energía dispersiva (EDS por sus siglas en inglés) para 

identificar las fases y precipitados presentes. La identificación de fases se complementó 

con difracción de rayos X (DRX), mediante un filtro de cobre con una tensión de 
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aceleración de 40 kV y una corriente de trabajo de 20 mA, con un intervalo de 0.02° y 

una velocidad de exploración de 1.2°/min. 

Para la cuantificación de la austenita retenida mediante DRX se utilizó el método de 

comparación indirecta con las intensidades obtenidas en los planos (110)α, (200)α, 

(211)α y (111)γ, (200)γ, (220)γ según la ecuación (4) [252,253]. 

Vஓ =
1.4Iஓ

I஑ + 1.4Iஓ
,          (4) 

donde Vγ es el volumen de austenita retenida, Iα es la intensidad de los picos de 

martensita, e Iγ es la intensidad de los picos de austenita. Para validar la cuantificación 

de la austenita retenida, el cálculo de la concentración de C en la austenita se realizó de 

acuerdo con la relación obtenida por Sugimoto et al. [254] presentada en la Ecuación 

(5). 

𝐶ఊ =
𝑎ఊ − 3.5467

0.046
,          (5) 

donde Cγ es la concentración de C en la austenita en peso por ciento y aγ es el parámetro 

de red promedio de la austenita retenida (111)γ, (200)γ y (220)γ, reportado en 

investigaciones previas [149,255]. El parámetro de red se obtiene con la ecuación (6) 

𝑎ఊ =
𝜆√ℎଶ + 𝑘ଶ + 𝑙ଶ

2𝑠𝑖𝑛𝜃௛௞௟
,          (6) 

donde λ es la longitud de onda de la radiación, (h,k,l) son los índices de Miller del plano 

de difracción y θhkl es el ángulo de Bragg. 
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Para analizar microestructuralmente las muestras y determinar la fracción de fases 

presentes se utilizó el software ImageJ con imágenes SEM calibradas. Posteriormente, se 

realizó un análisis de partículas eliminando la matriz. Finalmente, se realizó el análisis 

morfológico y la cuantificación respectiva. Adicionalmente, se utilizó Rietveld mediante 

el software Maud para la cuantificación de fases, considerando como parámetros de 

confiabilidad el factor de escala de intensidad global (<5%) y Factor R ponderado 

(<10%). 
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2.5 Caracterización mecánica 

La caracterización mecánica macroestructural en el acero Q&P-Nb se realizó 

principalmente mediante ensayos de tensión uniaxial cuasiestática y ensayos virtuales en 

ANSYS 2021 R2TM con un modelo de plasticidad de endurecimiento isótropico 

multilineal y grandes desplazamientos para considerar las inestabilidades en la zona de 

estricción mediante el tensor de deformación de Green – Lagrange. De esta manera, la 

simulación captura el comportamiento de alta no linealidad del material, incluyendo su 

estado triaxial. Las muestras virtuales se mallaron con elementos 3D hexaédricos de 

segundo grado SOLID186 de 0.5 mm y 20 nodos. Se incorporaron 500 subpasos para 

capturar los fenómenos no lineales y mejorar los parámetros de convergencia. El método 

incremental iterativo utilizado consistió en Newton – Raphson. El número de elementos 

utilizados en la malla es de 11566 con 496818 grados de libertad, incluido el 

desplazamiento impuesto. La caracterización mecánica macroestructural en las 

aleaciones de alta entropía consistió en ensayos de tensión y compresión uniaxial 

cuasiestática. 

Los ensayos de tensión y compresión uniaxial cuasiestáticos se realizaron basados en el 

estándar ASTM E8 y ASTM E9, respectivamente. Para la caracterización se utilizó una 

velocidad de deformación de 1 mm/min en una máquina de ensayos universal 

INSTRON 8801. Los ensayos de tensión se realizaron sobre muestras compactas con 

espesor de 1.5 x 3 mm en el caso de los aceros Q&P-Nb y de 2 x 3 mm para las 

aleaciones de alta entropía. Los ensayos de compresión se realizaron sobre muestras con 
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6 mm de diámetro y 10 mm de longitud. Para el cálculo de los esfuerzos y 

deformaciones verdaderas se utilizaron las ecuaciones (7) y (8). 

 
𝜎௩ = 𝜎௜௡௚൫1 ± 𝜀௜௡௚൯          (7) 

𝜀௩ = ±ln൫1 ± 𝜀௜௡௚൯          (8) 

Donde σv es el esfuerzo verdadero, σing es el esfuerzo de ingeniería, εv es la deformación 

verdadera, y εing es la deformación de ingeniería. 

Para analizar la respuesta a nanoescala se realizó nanoindentación con un 

nanoindentador Hysitron TI 980. Los ensayos de nanoindentación se realizaron a 

temperatura ambiente mediante indentación puntual y mapeo cuantitativo de 

propiedades mecánicas de ultra alta velocidad (XPM). Para la nanoindentación en el 

acero Q&P-Nb las condiciones del ensayo puntual consistieron en ciclos de carga de 3 

segundos, considerando 1 s de carga, 1 s de carga en reposo y 1 s de descarga con una 

tasa de adquisición de datos de 1000 puntos/segundo. En las aleaciones de alta entropía 

las condiciones del ensayo puntual consistieron en ciclos de carga de 60 s, considerando 

15 s de carga, 30 s de carga en reposo y 15 s de descarga con una tasa de adquisición de 

datos de 1000 puntos/segundo. La caracterización XPM en cada aleación se realizó con 

los parámetros de ciclo de carga descritos anteriormente, considerando un 

desplazamiento entre indentación de 2 µm y una velocidad de 10 µm/s. Para efectuar los 

ensayos descritos, se utilizó una punta Berkovich con νi = 0,07 y Ei = 1140 GPa. Para 

ajustar los resultados de nanoindentación, la punta se calibró en una muestra de cuarzo, 
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y el ajuste se realizó mediante lo propuesto por Oliver y Pharr [256,257] con la ecuación 

(9). 

𝐴௖(ℎ௖) = 24.5ℎ௖
ଶ            (9) 

Donde hc es la profundidad de contacto Ac es el área proyectada de la huella de 

indentación. Del mismo modo, la profundidad de contacto puede obtenerse mediante la 

rigidez en la zona de descarga utilizando la ecuación (10). 

ℎ௖ = ℎ௠௔௫ − 𝜀
𝑃௠௔௫

𝑆
          (10) 

Donde hmax corresponde al desplazamiento máximo del indentador, ε es una constante 

que depende del indentador y que para un indentador Berkovich es 0.75 [257–261], Pmax 

es la carga máxima del indentador, y S es la rigidez de contacto determinada por la 

pendiente de la curva P-h en la etapa inicial de la curva de descarga. 

Para obtener las tensiones de cizallamiento bajo la punta del indentador, se utilizó la 

ecuación (11) dada previamente por Ohmura et al. [262]. 

𝜏௠௔௫ = 0.18 ൬
𝐸௥

𝑅௜
൰

ଶ
ଷ

𝑃
ଵ
ଷ          (11) 

Donde 𝜏௠௔௫ es el máximo esfuerzo cortante producido bajo el indentador, 𝐸௥ es el 

módulo residual, 𝑅௜ es el radio del indentador (200 nm [263,264]) y P es la carga 

aplicada. 
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Se utilizo el método de Oliver y Pharr [265,266] para analizar las curvas de 

nanoindentación y las características del material mediante la ecuación (12). 

1

𝐸௥
=

(1 − 𝜈௦
ଶ)

𝐸௦
+

(1 − 𝜈௜
ଶ)

𝐸௜
          (12) 

Donde 𝜈௦ es el coeficiente de Poisson de cada fase (0.29 para austenita [267] y 0.2921 

para martensita [268]), 𝐸௦ es el módulo de elasticidad de cada fase bajo el indentador 

(199 GPa para austenita [67] y 203.5 GPa para martensita [268]). 

El comportamiento de resistencia a la fluencia de la aleación se obtuvo considerando los 

exponentes de deformación por fluencia. Para obtener el exponente de deformación por 

fluencia, se calculó la velocidad de deformación según la ecuación (13) [269,270]. 

𝜀̇ =
1

ℎ

𝑑ℎ

𝑑𝑡
          (13) 

Donde 𝜀̇ representa la velocidad de deformación, y h es el desplazamiento instantáneo. 

Para la obtención de la macrodureza se aplicó una carga de 100 kg con un indentador 

esférico Rockwell WC con un tiempo de permanencia de 20 segundos entre el 

penetrador y la muestra, con cinco mediciones por zona. Para la caracterización de 

microdureza se aplicó una carga de 300 gramos con un indentador Vickers con un 

tiempo de permanencia de 30 segundos entre el indentador y la muestra, contemplando 

cinco mediciones por zona. 

Para evaluar la resistencia mecánica a altas temperaturas se ensayó la aleación HEA1 en 

una máquina de ensayos universales INSTRON 8801 equipada con una celda de carga 



62 
 

de 100 kN y un horno hermético con una temperatura máxima de trabajo de 250°C. Las 

muestras se ensayaron a 250°C con una velocidad de 1 mm/min para evaluar la 

respuesta de maclado y mecanismos de plasticidad predominantes. Adicionalmente, la 

aleación HEA1 se ensayó en una máquina de ensayos universales INSTRON 4467 

modelo SF 375 que tiene un horno resistivo con capacidad máxima de temperatura de 

1000°C. La temperatura de ensayo fue de 600°C y 800°C a una velocidad de 1 mm/min. 

Los ensayos se realizaron sobre muestras circulares con diámetro de 4 mm en la zona 

calibrada. 

Para evaluar la tasa de absorción de energía de la aleación HEA1 tratada térmicamente a 

600 y 1200°C se realizaron ensayos Charpy en una máquina de péndulo Mohr & 

Federhaff AG Mannheim con lectura de dial de absorción de energía. Las probetas se 

fabricaron en base al estándar ASTM E23. Las probetas tenían un largo de 55 mm, con 

un ancho de 10 mm y un espesor de 5 mm. En el centro de la probeta se realizó una 

entalla en V con una profundidad de 2 mm, 0.25 mm de radio en la punta y ángulo de 

abertura de 45°. Los ensayos se realizaron a temperatura ambiente y temperatura 

criogénica. Los ensayos realizados a temperaturas criogénicas se efectuaron mediante la 

inmersión de muestras en nitrógeno líquido durante un periodo de 15 minutos. Para 

controlar la temperatura se utilizó una termocupla tipo K. Se realizó la medición sobre 5 

muestras diferentes en contacto con el posicionador para evaluar la perdida de 

temperatura durante los primeros 5 segundos obteniendo un rango de ensayo entre -196 

y -144°C. 
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Capitulo III: Resultados y análisis 

3.1 Descripción del capitulo 

En este capítulo se abordarán los resultados obtenidos que cumplen los objetivos 

propuestos y sustentan las hipótesis planteadas (ver figura 6). El presente capitulo se 

divide en tres secciones que responden a las hipótesis y objetivos planteados en el 

trabajo de grado. 

 

Figura 6. Esquema representativo capítulo de resultados y análisis. 

 

Como se puede apreciar en la sección tres, se describirá la caracterización 

microestructural y mecánica de las aleaciones de alta entropía diseñadas. Esta sección, 

se subdivide en dos categorías adicionales. La primera subdivisión consiste en la 

caracterización de una aleación de alta entropía FCC con refuerzo por precipitación γ’ 

que se evalúa mecánicamente a temperaturas de hasta 800°C mediante ensayos de 

tracción y a temperaturas de -196°C mediante ensayos Charpy. La segunda subdivisión 

consiste en la caracterización de una aleación de alta entropía FCC con refuerzo por 
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precipitación B2 caracterizado a temperatura ambiente, con alta capacidad de aplicación 

estructural, automotriz y aeroespacial y alto potencial para aplicación a altas 

temperaturas. 

El orden de las secciones abordadas en el presente capitulo permiten corroborar y 

respaldar adecuadamente las hipótesis y objetivos de la presente tesis de grado. En 

primer lugar, la sección uno descrita anteriormente, valida la hipótesis 1 y los objetivos 

1 al 3. La sección 2, valida la hipótesis 2 y el objetivo propuesto 4. La sección 3 valida 

la hipótesis 2 y los objetivos 5 y 6 del presente trabajo de grado. 

Todos los resultados obtenidos se comparan con investigaciones reportadas en 

materiales de altas prestaciones para las condiciones de servicio diseñadas, destacando la 

alta aplicabilidad y respuesta mecánica sobresaliente de los materiales metálicos 

obtenidos. Esto valida y demuestra con los resultados presentados en este capítulo que 

las aleaciones son competitivas industrialmente y en costos de producción con 

materiales tradicionales e investigados recientemente. 
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3.2 Diseño y caracterización de acero de temple y partición dopado con Nb-Si 

3.2.1 Alcances sección I 

La presente sección evalúa el diseño y procesamiento termodinámico de un acero 

avanzado de alta resistencia mecánica procesado por temple y partición. La metodología 

de simulación utilizada consistió en CALPHAD mediante los softwares Thermo – Calc 

y JMatPro. El procesamiento se logró mediante dos etapas debido a la influencia que 

tiene el espesor en la tasa de enfriamiento y en la transferencia de calor para una óptima 

distribución de la temperatura y mecanismos de difusión. Además, para optimizar el 

proceso se utilizaron diagramas CCT y TTT con la finalidad de controlar los parámetros 

del proceso térmico. La caracterización microestructural se desarrolló mediante 

microscopía electrónica de barrido y difracción de rayos X. Finalmente, la 

caracterización microestructural y análisis de los resultados mecánicos se realizó 

mediante ensayos de tracción uniaxial y nanoindentación. 

3.2.2 Simulación CALPHAD 

Según la simulación CALPHAD, la temperatura para obtener una fracción volumétrica 

de 50% de austenita y 50% de martensita debe ser de 289°C (Figura 7.A). Esta 

temperatura de enfriamiento genera un equilibrio de las fases principales. El equilibrio 

genera una fuerza de arrastre que favorece la barrera energética de Cotrell [271]. Por lo 

tanto, se produce un anclaje de dislocaciones. El anclaje de dislocaciones limita el 

movimiento en la interfase y restringe el cizallamiento invariante de la red. La 

restricción del mencionado cizallamiento es necesaria para una transformación 
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discontinua de la fase martensítica, mejorando en consecuencia la estabilización de la 

austenita. 

 

 

Figura 7. Predicción de la temperatura de enfriamiento por simulación de Calphad para la 
estabilización de la austenita retenida, A) diagrama de volumen de fase frente a temperatura 
simulado en JMatPro; B) temperatura de enfriamiento dependiente del porcentaje de C y del 
tamaño de grano. 

 

La figura 7.B muestra la simulación CALPHAD de la temperatura de equilibrio para una 

estabilización 50% austenita y 50% martensita en función del tamaño de grano y del 

porcentaje de C del acero Q&P-Nb. Esta simulación permite observar la dependencia del 

TE del porcentaje de C para dichas condiciones. 

La figura 8 muestra la simulación CALPHAD de la estabilidad de fase por principio 

termodinámico y la estabilidad de la austenita por foco difusivo. La figura 8.A muestra 

el diagrama de fases del acero Q&P-Nb. La estabilidad de los precipitados de NbC es 

elevada y se forman a altas temperaturas. Por lo tanto, no compiten en aspectos 
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termodinámicos y difusivos en la estabilización de la austenita retenida. Por otro lado, la 

formación de M7C3 y cementita a partir de 700 °C reduce la estabilización de la austenita 

debido a la difusión de C hacia (Cr, Fe)7C3 y a la transformación difusiva de las fases 

primarias en cementita. El control de las fases termodinámicamente estables existentes 

se consigue con el análisis cinético difusivo durante el tratamiento térmico en el TP y la 

incorporación de aproximadamente 1 % en peso de Si en la composición química [272]. 

La figura 8.B muestra el perfil de difusión del C en la austenita a la TP de 350 °C para el 

acero Q&P-Nb para diferentes tiempos de partición. Se observa un punto de inflexión a 

320 nm en el perfil dimensional de difusión de la austenita. Hasta este punto, el tiempo 

de partición que difunde la mayor cantidad de C en la austenita es de 600 s. Después de 

este punto de inflexión, se produce un cambio en los perfiles de difusión, y el mejor 

tiempo de difusión de C es ahora de 10 s. Las figuras 8.C y 8.D indican que el rango de 

difusión de C es más estable en todo el rango dimensional para periodos entre 300 y 600 

s a TP de 400 °C y 450 °C, respectivamente. Se debe indicar que, aunque esto indica 

explícitamente que habrá más difusión de C para tiempos de partición más altos, hay que 

tener en cuenta que también hay un potencial energético más alto para la precipitación 

de (Cr, Fe)7C3 y la formación cinética de cementita. 
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Figura 8. Simulación CALPHAD de predicción termodinámica y difusiva de fases en Q&P-Nb, 
A) diagrama de fases del acero Q&P-Nb; B) patrón de difusión de C en el rango de austenita a 
TP 350°C; C) patrón de difusión de C en el rango de austenita a TP 400°C; D) Patrón de 
difusión del C en el intervalo de austenita a TP 450°C. 
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Tabla 4. Resultados de equilibrio termodinámico puntual de la detección AHSS-Nb obtenidos 
mediante Thermo-Calc TCFE8. 

   Fracción de peso 

TP Fases 
Volume 
fraction 

Fe C Nb Ta Si Ni Mn Cr 

350°
C 

BCC_A2 0.97 0.97 1.73
E-8 

1.78E
-11 

3.3E-
12 

0.017
1 

0.0062 0.006 0.0005 

MX(M=Cr,
Nb;X=C) 

0.0031 0.0017 0.145 0.51 1.46E
-5 

6.27E
-13 

3.48E-
5 

0.0024 0.342 

MX(M=Nb,
Cr,Ta;X=C) 

0.00078 7.17E-
7 

0.07 0.075 0.832 3.2E-
13 

3.78E-
8 

0.0005 0.021 

M7C3 0.027 0.203 0.086 1.57E
-12 

0 4.73E
-13 

0.0002 0.42 0.28 

400°
C 

BCC_A2 0.96 0.97 1.14
E-7 

9.62E
-11 

5.38E
-12 

0.017
1 

0.0061
9 

0.0073 0.0006
8 

MX(M=Cr,
Nb;X=C) 

0.0029 0.0037 0.144 0.52 5.49E
-5 

3.73E
-12 

3.56E-
5 

0.0028 0.328 

MX(M=Nb,
Cr,Ta;X=C) 

0.0008 5.53E-
6 

0.072 0.112 0.793 2.34E
-12 

1.19E-
7 

0.0008 0.0208 

M7C3 0.027 0.257 0.086 1.56E
-12 

0 4.73E
-13 

0.0002
6 

0.376 0.279 

450°
C 

BCC_A2 0.97 0.96 5.62
E-7 

4.44E
-10 

2.64E
-11 

0.017 0.0061 0.0083 0.0009 

MX(M=Cr,
Nb;X=C) 

0.0026 0.007 0.14 0.54 0.000
2 

1.54E
-11 

3.1E-5 0.0031 0.31 

MX(M=Nb,
Cr,Ta;X=C) 

0.00095 3.73R-
5 

0.075 0.17 0.73 1.28E
-11 

3.13E-
7 

0.0011
6 

0.019 

M7C3 0.029 0.257 0.086 1.58E
-12 

0 4.63E
-13 

0.0002
6 

0.376 0.286 

 

Los resultados del análisis de equilibrio puntual se obtuvieron a temperaturas 

comprendidas entre 350 °C y 450 °C (véase la tabla 4). Aquí, los MX(M=Cr,Nb;X=C) 

tienen un máximo de 0,3% Vol., los MX(M=Nb,Cr,Ta;X=C) tienen una fracción 

volumétrica máxima de 0,095 %, y los carburos de Cr tienen una fracción volumétrica 

máxima de 2,9 %. Esto demuestra que el Cr7C3 presenta el mayor riesgo de estabilizar la 

austenita retenida. Este análisis no tiene en cuenta la cinética del proceso, y de alguna 

manera podemos manipular la cinética para obtener una menor fracción volumétrica de 
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carburos de Cr y, por tanto, una mayor fracción de austenita retenida. La forma de 

hacerlo es controlando el tiempo de partición. 

El diagrama CCT de la Figura 9.A indica que no se formarán ni ferrita ni bainita durante 

el proceso de enfriamiento en aire, agua o aceite porque su velocidad de enfriamiento es 

superior a 10 °C/s. Si el enfriamiento se lleva a cabo en un entorno pseudoadiabático e 

isotérmico (sales), la transformación de fase bainítica se producirá después de 120 s 

porque la velocidad de enfriamiento es inferior a 10 °C/s. Por otra parte, según el 

diagrama TTT (véase la figura 9.B), el tiempo máximo de partición para que no se 

produzca la transformación bainítica es de 20 s. Basado en la discusión anterior, se 

deduce que el intervalo de tiempo disponible para la transformación es insuficiente para 

que la difusión de carbono logre estabilizar de manera adecuada la austenita retenida. 
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Figura 9. Simulación de la transformación por enfriamiento continuo del acero AHSS-Nb 
realizada en JMATPRO. A) Simulación de la transformación de fases durante el ciclo de temple 
constante (CCT); B) tratamiento térmico a temperatura constante en acero AHSS - Nb (TTT). 
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3.2.3 Identificación y análisis de fases mediante microscopio electrónico de barrido 

Las muestras se analizaron cualitativamente con microscopía electrónica de barrido con 

electrones secundarios (SEM-SE) y espectroscopia de energía dispersiva (EDS). El 

análisis se centró en los precipitados de Nb y Cr (MX(Nb,Cr;C)) esperados a partir del 

diagrama de fases. La figura 10 muestra imágenes SEM de las muestras de 5 mm con 

una TP de 450 °C durante 500 segundos y 1000 segundos. Las imágenes muestran que la 

microestructura comprende martensita y austenita retenida junto con precipitados en la 

matriz, lo que aumentará las tensiones de cizallamiento en el plano de deslizamiento de 

las dislocaciones y aumentará el rango de plasticidad y resistencia del material [273–

276]. 

 

Figura 10. Imagen de microscopia electrónica de barrido con electrones secundarios (SEM-SE) 
realizada en las muestras tras el tratamiento de enfriamiento y partición; A) proceso de partición 
a TP 450 °C en una muestra de 5 mm de espesor durante 500 s; B) proceso de partición a TP 450 
°C en una muestra de 5 mm de espesor durante 1000 s. 

 

Es importante destacar que la identificación de las fases morfológicas se llevó a cabo 

siguiendo la metodología convencional en microscopía electrónica para detectar la 
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presencia de austenita retenida. Esta austenita se encuentra en forma de bloques o 

películas delgadas en los bordes de la martensita secundaria, lo cual está bien 

documentado en la literatura [277–286]. 

 

Figura 11: Imagen de microscopia electrónica de barrido con electrones secundarios (SEM-SE), 
A) muestra de 5 mm con TP 450°C y 10 segundos a 2500 aumentos destacando las zonas (1) y 
(2); B) EDS de la zona (1); C) EDS de la zona (2). 

 

La composición de cada zona analizada obtenida a partir de los perfiles EDS se muestra 

en la tabla 5. Es evidente la presencia de precipitados, principalmente precipitados 

secundarios de Cr y Nb. En la zona (1) (véase la figura 11.A), se descubrió un 

precipitado aislado de Ti (Ti-MX) debido a la contaminación del crisol (impureza). 

Suponemos que esta contaminación se produjo durante el proceso de fusión debido a una 

cantidad residual no deseada de Ti. El precipitado de TiC tiene un tamaño aproximado 

de 4 µm. Esto indica que se formó durante la solidificación del acero, lo que es 

coherente con la estabilidad cinética y termodinámica del elemento debido a su baja 

solubilidad en la matriz y a la afinidad que tiene con el C en estado líquido. En la zona 
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(2) se observa un precipitado esférico de NbC, que es un precipitado 

termodinámicamente estable a altas y bajas temperaturas. 

 

Figura 12: Imagen de microscopia electrónica de barrido con electrones secundarios (SEM-SE), 
A) muestra de 5 mm con TP 450°C y 10 segundos a 5000 aumentos destacando las zonas (1), 
(2), (3), (4), (5) y (6); B) EDS de la zona (1); C) EDS de la zona (2); D) EDS de la zona (3), E) 
EDS de la zona (4), F) EDS de la zona (5), G) EDS de la zona (6). 

 

Las zonas (3), (5) y (6) de la figura 12, son NbC y la zona (4) corresponde a la presencia 

de TaC. El perfil de espectroscopia de emisión de energía de la Figura 12.F) 

representaba precipitados de Ta, que comparten la misma banda espectral con el Nb. Por 



75 
 

otro lado, las zonas (1) y (2) de la Figura 12 representan la caracterización elemental de 

la matriz, encontrándose formación de ferrita y martensita en el acero. 

Los precipitados de Nb presentan una distribución de tamaños entre 80 nm y 2 µm con 

0,35 partículas/µm2. Debido a su estabilidad termodinámica y cinética, los más grandes 

se forman principalmente durante la etapa de solidificación, el proceso de laminación a 

1200 °C y los más pequeños durante el proceso de partición. 

Los NbC se distribuyen homogéneamente en la matriz y, debido a su tamaño, deberían 

potenciar el refuerzo mecánico en el acero utilizando la restricción al movimiento de las 

dislocaciones. Los carburos de Nb generan un refuerzo adicional al mecanismo TRIP 

deseado en el acero, aumentando así la resistencia mecánica y la absorción de energía 

debido al aumento del rango plástico. De este modo, el material ha mejorado la 

resistencia mecánica y la absorción de energía en comparación con los aceros TRIP 

convencionales [161,287]. Este mecanismo de refuerzo está presente en todas nuestras 

muestras tratadas térmicamente. Estos resultados, junto con los de la simulación 

computacional, confirman la estabilidad en la formación de NbC a temperaturas 

superiores a la del proceso de partición. Estos resultados también señalan que se 

absorbió una cantidad de C para la formación de NbC poco influyente durante el proceso 

de partición debido al Si que actúa como un supresor de carburos secundarios [180,288]. 

En consecuencia, se puede deducir que se produjo una disminución insignificante de la 

austenita retenida en el proceso. Estos hallazgos contradicen la hipótesis de Wang et al. 

[160], la que señala que los NbC reducen significativamente la austenita retenida durante 

el proceso de partición. Además, la influencia que tiene el NbC con el comportamiento 
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mecánico del material también queda demostrado por los resultados obtenidos por 

Zhang et al. [161] y Jafari et al. [289]. 

 

Tabla 5. Composición de las zonas del perfil de espectroscopia de dispersión de energía 
(elementos en % peso). 

Figura Zona Fe Si Mn Nb Cr Ni Ti Al Ta 
5 1 33.24 3.06 0.94 - - - 14.77 1.40  
5 2 63.94 1.08 1.33 27.18 0.77 - - -  
6 1 91.68 1.89 2.26 - 0.97 -  - - 
6 2 92.61 1.82 1.74 - 0.77 - - - - 
6 3 88.36 1.52 1.92 4.35 0.73 - -  0.11 
6 4 89.16 1.48 2.05 - - - - - 0.15 
6 5 39.20 0.61 0.90 48.70 0.60 - - - 0.16 
6 6 68.47 1.49 1.27 22.40 0.67 - - -  

 

La figura 13 corresponde a los resultados obtenidos en las muestras de 1,5 mm de 

espesor con diferentes TP y tiempos de partición. Se observa que las muestras tratadas a 

400°C produjeron una mayor fracción de martensita (M1) y martensita revenida (M2) 

con un aumento en el tamaño de grano en comparación con las muestras tratadas a 

350°C. Esta observación se atribuye a la mayor energía proporcionada para la difusión 

del carbono a las fases secundarias que se estabilizan termodinámicamente a 

temperaturas más altas. Como resultado, la difusión de carbono desde la martensita es 

insuficiente para estabilizar una cantidad más significativa de austenita retenida. Esto 

conduce a una transformación de fase bainítica en el acero. 
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Figura 13: Imagen de microscopia electrónica de barrido con electrones secundarios (SEM-SE) 
en muestra de 1,5 mm de espesor, A) TP de 350°C - 300s; B) TP 400°C - 300s; C) TP de 350°C 
- 600s; D) TP de 400°C - 600s. 

 

El proceso de cuantificación de austenita retenida mediante resultados de microscopía se 

realizó con el software ImageJ y se llevó a cabo en las muestras de tipo B. Los 

resultados se pueden observar en la tabla 6 y el detalle del proceso se puede observar en 

[127].  
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Tabla 6. Resumen de los resultados de austenita retenida obtenidos mediante análisis de 
imágenes SEM en ImageJ en muestras Q&P-Nb tipo B. 

 Tiempo de partición 
Temperatura 60 (s) 300 (s) 600 (s) 

350°C 6,12 7,85 10,93 
400°C 4,33 6,95 8,18 

 

 

3.2.4 Caracterización por difracción de rayos X 

Se realizó una caracterización por difracción de rayos X (DRX) para cuantificar la 

cantidad de austenita retenida. Para esta cuantificación se utilizó el método de 

comparación indirecta en las intensidades obtenidas en los planos (110)α, (200)α, (211)α 

y (111)γ, (200)γ, (220)γ utilizando la ecuación (4). Se puede observar en la figura 14 que 

las muestras de tipo A presentan un pequeño pico de austenita para TP de 350 °C (véase 

la figura 14.A) y TP de 450 °C (véase la figura 14.B). Como resultado, se obtiene una 

estabilización de austenita retenida inferior al 2%. Por el contrario, las muestras de tipo 

B presentan un pico de austenita de mayor intensidad y más característico. Esto indica 

que se obtuvo una mayor estabilización de la austenita retenida para TP 350 °C (véase la 

figura 14.C) y TP 400 °C (véase la figura 14.D). 



79 
 

 

Figura 14: Resultados de la caracterización por DRX de las muestras tratadas térmicamente por 
temple y partición, A) muestra A con TP de 350°C; B) muestras A con TP de 450°C; C) muestra 
B con TP de 350°C; d) muestras B con TP de 400°C. 

 

Los resultados de la estabilización de la austenita retenida se presentan en la Figura 

15.A. Aquí, los resultados con menor austenita retenida se obtuvieron en las muestras de 

tipo A. Por otro lado, se registró la mayor estabilización de austenita en una muestra de 

tipo B con 10,75 [% vol.] a TP de 350 °C durante 600 segundos. La diferencia entre 

ambos resultados proviene de la diferencia de espesor y de la diferencia en los ciclos de 

calentamiento y enfriamiento. Las condiciones cinéticas más controladas se obtuvieron 

en el sistema optimizado con muestras de tipo B debido a los ajustes dados: se enfriaron 
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con aire para mantener la homogeneidad de la transformación de fase y se les dio un 

espesor pequeño. La figura 15.B muestra la concentración de carbono en la austenita 

retenida obtenida con las ecuaciones (5) y (6) para las muestras de tipo B. Las muestras 

con un espesor de 1,5 mm presentan una elevada concentración de carbono en la 

estabilización de la austenita retenida. Los resultados indican que las muestras de tipo B 

con un TP de 400 °C reducen su tasa de estabilización de la austenita a partir de 300 s, 

mientras que las muestras de tipo B con un TP de 350 °C muestran una tasa de 

estabilización de la austenita lineal. Esto indica que podría alcanzarse una estabilización 

superior al 15% con un límite de partición en el rango entre 800 s y 1000 s si 

extrapolamos los resultados. Esto se debe principalmente a la transición difusiva de 

austenita a bainita para intervalos de tiempo superiores a los indicados [290]. 

 

 

Figura 15: Austenita retenida estabilizada por temple y partición: A) Resultados obtenidos para 
la austenita retenida con respecto al tiempo de partición; B) concentración de carbono obtenida 
en la austenita retenida con respecto al tiempo de partición. 
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Se observa que la cantidad de austenita retenida depende en gran medida del tiempo de 

partición y de las temperaturas. La razón de esto podría ser la precipitación de carburos 

de Cr porque reducen la disponibilidad de carbono para estabilizar la austenita 

[169,291,292]. Existe la posibilidad de que una fracción de austenita retenida presente 

en las muestras no haya sido cuantificada por DRX debido a la ausencia de los planos de 

difracción (311)γ y (331)γ. El ángulo 2Ɵ debe variar entre 40° y 135° para la detección 

completa de la austenita retenida [162,293,294] y se utilizó el rango entre 40° y 90° por 

factibilidad técnica del equipo disponible. 

A partir de los resultados obtenidos, se observa que los gradientes de temperatura en la 

muestra son más significativos a mayor espesor, lo que provoca una transformación de 

fase no homogénea en la muestra. Durante un ciclo de calentamiento térmico se 

alcanzan temperaturas más elevadas principalmente en la superficie, mientras que el 

núcleo se encuentra a temperaturas más bajas de lo esperado durante el ciclo de partición 

para muestras de mayor espesor. Lo contrario ocurre en el ciclo de enfriamiento térmico. 

El núcleo de la muestra mantiene temperaturas más altas, mientras que la temperatura es 

más baja a nivel de la superficie. De acuerdo con lo anterior, el gradiente térmico y la 

inhomogeneidad de fase aumentan transversalmente a medida que aumenta el espesor en 

las muestras tratadas mediante Q&P. Por lo tanto, el rendimiento mecánico del acero 

disminuye debido a la disminución del efecto de refuerzo TRIP. 

Estos cambios térmicos contribuyen a la difusión variable del carbono, que se rige 

principalmente por el tiempo de partición y la temperatura. En cuanto a la temperatura, 
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los resultados mostraron que cuanto mayor es el TP, menor es la fracción de austenita 

retenida. Esto se debe a la mayor energía de activación disponible para los precipitados 

MX (M=Nb, Cr; X=C) debido a la reducción de la energía libre de Gibbs. Por esta 

razón, se obtiene una menor estabilización de la austenita retenida con temperaturas más 

elevadas. 

3.2.5 Análisis mecánico 

La tercera generación de aceros Q&P AHSS pretende aumentar la ductilidad 

conservando parcialmente una elevada resistencia mecánica [295]. Producto de su 

composición química (véase en tabla 1), el acero Q&P-Nb investigado presenta el 

mecanismo TRIP debido a la energía de falla por apilamiento (SFE por sus siglas en 

inglés) característica de este refuerzo (véase la Figura 16.A). El efecto TRIP estará 

presente en el acero Q&P-Nb hasta que se alcancen los 120°C. 

Los precipitados de Nb observados en las imágenes SEM permiten un refuerzo asociado 

a mecanismos de corte y enmarañamiento de dislocaciones. Por otra parte, la cantidad 

obtenida de austenita retenida aumenta significativamente la tasa de absorción de 

energía debido a la deformación plástica [169],[296]. 

Para comparar los efectos de la austenita retenida en el comportamiento mecánico del 

acero Q&P-Nb, se aplica a muestras con la misma composición química un tratamiento 

de temple y revenido utilizado normalmente en los AHSS. Se adopto la siguiente 

nomenclatura para distinguirlas: QP350 300 significa Q&P a TP 350 °C y tiempo de 

partición de 300 s; TR500 3600 significa temple y revenido a temperatura de revenido 
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de 500 °C y tiempo de revenido de 3600 s. La figura 16.B muestra los resultados 

obtenidos de la caracterización mecánica mediante ensayo uniaxial del acero Q&P-Nb y 

análisis por elementos finitos con endurecimiento isótropo multilineal y grandes 

desplazamientos. El mismo acero se somete a un proceso de temple y revenido durante 1 

h a 500°C para los ensayos y simulaciones. 

 

 

Figura 16: Análisis mecánico del acero QP-Nb, A) simulación CALPHAD de la variación de la 
energía de apilamiento-falla (SFE) en función de la temperatura para el acero QP-Nb; B) 
caracterización mecánica y simulación por elementos finitos con endurecimiento isotrópico 
multilineal en el acero QP-Nb; C) comportamiento energético de la austenita retenida 
metaestable bajo deformación para su transformación de fase; D) absorción de energía del acero 
QP-Nb con tratamientos térmicos. 
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La tabla 7 muestra los resultados del ensayo de tracción realizado en los aceros con 

tratamiento de temple y partición y con tratamiento de temple y revenido en términos de 

límite elástico (YS), resistencia a la tracción final (UTS) y alargamiento total (TE). Los 

resultados de QP350 300 y QP350 600 tienen una alta correlación con la fracción de 

austenita retenida obtenida por DRX y análisis de imagen SEM. En comparación con el 

acero QP350 300, el acero QP350-600 presenta el máximo índice de absorción de 

energía indirecta debido a su elevado índice de deformación de ingeniería del 24,22 % 

con una reducción mínima de la resistencia (UTS). Los resultados obtenidos del análisis 

por elementos finitos muestran una buena aproximación respecto a los resultados 

experimentales (ver figura 16.B)). Esto indica un alto ajuste entre el comportamiento 

mecánico experimental y simulado del acero Q&P-Nb cuando se considera este método 

de plasticidad. En cambio, al comparar el acero de temple y revenido con los resultados 

de los aceros de temple y partición, se presenta una alta rigidez y una baja deformación, 

lo que es característico de un AHSS templado con bajo contenido en carbono (TR500-

3600). 

 

Tabla 7. Resumen de los resultados de tracción. 

Materiales YS/MPa UTS/MPa TE/% GPa% 

TR500-3600 1173.8 1493.67 10.14 15.14 
QP350-300 939.4 1253.84 21.33 26.74 
QP350-600 777.15 1184.25 25.8 30.55 
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Normalizando los resultados obtenidos, la tasa de absorción de energía de la austenita 

retenida es de 1,9 mJ por unidad de fracción volumétrica como valor medio para T1 de 

25 °C (véase la Figura 16.D). Esto permite describir el potencial de absorción de energía 

de la austenita retenida en los aceros AHSS de tercera generación reforzados con TRIP 

que contengan composición química similar y un tratamiento de temple y partición bajo 

las condiciones analizadas en este trabajo de grado. Así pues, el diseño de este tipo de 

aceros puede diseñarse cinética y termodinámicamente con el uso del software Thermo-

Calc con modulo Dictra y el análisis de elementos finitos para evaluar diferentes 

condiciones mediante ensayos virtuales. Esto es posible gracias al buen ajuste entre 

experimentos y simulaciones, y no se requieren más simulaciones para generar las 

propiedades deseadas en el acero. 

Las energías de absorción comunicadas actualmente para los aceros Q&P se encuentran 

entre 8 y 21 GPa% [18,190]. Los aceros de alta resistencia, como Ductibor 500P o 

HSLA, tienen una absorción de energía de 13 GPa% [289]. La investigación de Kong et 

al. obtuvo una absorción de energía de 21 GPa%, un 60% superior a la registrada por los 

aceros Q&P o AHSS. Además, el acero del que informan tiene una alta resistencia 

máxima a la tracción de 1316 MPa y una alta ductilidad con un 15,7% de deformación 

total [143]. A pesar de estos buenos resultados, otros trabajos muestran resultados aún 

mejores. Por ejemplo, Wu et al. obtuvieron 25,36 GPa% en un proceso de enfriamiento 

y partición en tres etapas [189]. Sin embargo, los resultados obtenidos en el presente 

trabajo son superiores en términos de absorción de energía mostrando un valor máximo 

de 30,55 GPa%, debido a la resistencia máxima a la tracción de 1184,25 MPa con una 
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deformación total del 25,8%. Esta elevada capacidad de absorción de energía procede de 

varias fuentes. Éstas son: la transformación metaestable de la austenita durante el 

proceso de deformación (véase la figura 16.C), el pequeño tamaño de grano y el anclaje 

de las dislocaciones por el mecanismo de precipitación del Nb en el acero. Las 

características mencionadas se obtuvieron con un tratamiento térmico en dos etapas con 

eliminación rápida del calor en chapas finas. Los resultados presentados son 

prometedores para los procesos de fabricación a gran escala porque el tratamiento 

térmico se simplificó a dos etapas. Además, la restricción del espesor de los 

componentes a 3 mm como máximo evita la reducción de la estabilización de la 

austenita retenida metaestable y la distribución no homogénea de las fases. Así pues, si 

este tratamiento térmico en dos etapas se incorpora al proceso de fabricación de chapas 

finas de acero con bajo contenido en carbono, puede obtenerse una reducción 

significativa del espesor de, por ejemplo, los refuerzos de los vehículos, así como una 

mejora de la resistencia al impacto. 

Con los resultados obtenidos en este trabajo se refuta la hipótesis de dopar un acero con 

altos porcentajes de carbono para producir una elevada retención de austenita. Es posible 

obtener un acero con un alto porcentaje de austenita retenida en condiciones 

metaestables incorporando elementos estabilizadores austeníticos que reduzcan la 

transformación cinética de las fases secundarias durante la partición, como el Si. 

Además, la reducción de carbono permite que el acero tenga un mayor rango de 

ductilidad. La reducción de carbono también reduce el efecto difusivo de los 

precipitados que compiten con la estabilización de la austenita durante el proceso de 
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partición. Además, el dopaje con Nb permitió el fortalecimiento por precipitación, 

generando un acero de alta resistencia. El Nb también permitió el control del tamaño de 

grano mediante el fortalecimiento dinámico Hall-Petch [161]. El efecto del Nb en este 

tipo de aceros con Q&P fue observado previamente por Vercruysse et al. [169], 

constatando el aumento de la resistencia debido al efecto reforzante de la precipitación. 

Se corroboró experimentalmente que el Nb no genera un gran consumo de carbono para 

producir NbC esféricos y delgados como inicialmente pensaron Wang et al. [160]. El 

mecanismo de precipitación utilizado en esta investigación no causó una reducción 

significativa de la austenita retenida durante la partición, lo cual, es observado en las 

muestras de tipo B incluso para tiempos de 600 s. La presencia de NbC observados en 

SEM y en DRX validan la predicción realizada por Thermo-Calc. La mayor 

estabilización de NbC observado en DRX para las muestras B sin afectar 

apreciablemente a la estabilización de austenita retenida se corroboró mediante la 

concentración de carbono en la austenita (ver figura 15.B)) y los picos de austenita 

retenida en la figura 14.C),D). Además, fue un mecanismo de refuerzo eficiente (véase 

la Figura 16.B). Sin embargo, en las muestras de tipo A, la austenita retenida fue 

residual y la presencia de NbC fue inferior a la obtenida en las muestras de tipo B debido 

a que no se observó en los patrones de DRX (ver figura 14.A),B)). Este efecto valida la 

influencia del espesor de la muestra sobre la estabilización de austenita retenida y 

precipitados NbC, debido a que los campos difusivos no son adecuados y homogéneos 

en toda la muestra para rangos de tiempos cortos de partición. 



88 
 

La figura 17 presenta las curvas carga - desplazamiento o curvas P-h de nanoindentación 

para una carga de 500 μN en la muestra QP350-600. Los resultados son consistentes con 

la respuesta de las curvas P-h obtenidas previamente por Ohmura et al. [297] y Zhang et 

al. [298] para las fases austenita y martensita. La nanodureza obtenida por 

nanoindentación en la austenita retenida es de 6,99 GPa, mientras que en la martensita es 

de 9,56 GPa. Estos resultados concuerdan con los obtenidos por Zinsaz et al. [264]. 

Ellos obtuvieron una nanodureza para la austenita retenida entre 7,61 GPa y 8,73 GPa y 

para la martensita entre 9,53 GPa y 10,48 GPa. La diferencia entre los valores de 

nanodureza obtenidos en [264] y los del presente trabajo puede atribuirse al hecho de 

que la nanodureza no es una característica absoluta y depende de la composición 

química y de las fases circundantes en interacción. 

 
Figura 17: Curvas P-h obtenidas por nanoindentación en acero Q&P-Nb; A) curvas P-h para una 
carga de 500 μN en las fases de austenita y martensita del acero Q&P-Nb; B) ampliación de la 
zona pop-in en la austenita que indica la nucleación de dislocaciones bajo el indentador. 

 

Por otro lado, la Figura 17.A muestra que la transformación de fase causada por el TRIP 

no se produce en la curva P-h de la austenita retenida. Esto se espera porque en la zona 
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de contacto existe una interacción entre martensita y austenita. Por lo tanto, se necesita 

una tensión efectiva mayor para activar el mecanismo de transformación. Otros 

investigadores han observado este mecanismo de transformación con nanoindentación. 

Zinsaz et al. [264] evaluaron las propiedades mecánicas de un acero Q&P de baja 

aleación. Encontraron el pop-in (cambio de pendiente y desfase en curva P-h) 

característico del efecto TRIP en la fase austenita para una carga entre 1400 μN y 2100 

μN. Este valor de carga superior parece razonable para generar el esfuerzo cortante 

máximo necesario para la transformación de fase austenita a martensita inducida por 

deformación. 

Basándose en esto, la carga necesaria para activar la nucleación de dislocaciones bajo el 

penetrador en la austenita retenida se calculó con la ecuación (9). Para el cálculo se 

consideró un esfuerzo cortante máximo de 7,2 GPa y un módulo reducido (𝐸௥) de 198,5 

GPa obtenido por nanoindentación de la curva P-h de la Figura 17.A. La carga obtenida 

fue de 64,97 μN, que se aproxima al valor de 70,51 μN del primer pop-in en la austenita 

retenida (ver Figura 17.B). Este valor es cercano al mostrado por He et al. [299]. Ellos 

encontraron el primer pop-in para una carga de 100 μN y un esfuerzo cortante máximo 

de 7,6 GPa. En base a los resultados obtenidos para la nanoindentación de la austenita 

retenida con la carga de 500 μN, se aumentó la condición de carga a 5000 μN para 

encontrar el pop-in del mecanismo de refuerzo TRIP del acero QP-Nb. Los perfiles P-h 

de nanoindentación se pueden observar en la figura 18. Allí, el pop-in del mecanismo 

TRIP se encuentra entre 868 μN y 1064 μN para la austenita retenida, lo que ocurre a 

una carga menor que la obtenida por Zinsaz et al. [264]. Las cargas pop-in obtenidas en 
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el presente trabajo pueden estar influenciadas por la SFE y el enriquecimiento de 

carbono en la austenita retenida durante el proceso de partición. 

 

 
 

Figura 18:  Curvas P-h para una carga de 5000 μN en la fase austenita del acero Q&P-Nb. 

 

3.2.6 Resultados relevantes sección I 

La influencia del espesor de la muestra en la retención de austenita, el refuerzo mecánico 

con precipitados de Nb y el control cinético del proceso de partición se estudiaron 

basados en el proceso de temple y partición en un acero de bajo carbono para obtener 

prestaciones mecánicas competitivas con los aceros utilizados en el área automotriz para 

la reducción de peso. 
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 Se logro obtener una buena predicción de fases mediante el software Thermo – Calc. 

Adicionalmente, el software JMatPro obtuvo una predicción adecuada de la energía 

de falla de apilamiento. Adicionalmente, el balance de fases mediante análisis 

cinético obtenido mediante los softwares Thermo – Calc y JMatPro son adecuados 

para describir un proceso de temple y partición en muestras de bajo espesor 

obteniendo refuerzo mecánico por plasticidad inducida por transformación de fases 

(TRIP). 

 Se observó que la relación de aspecto tiene una alta influencia sobre la tasa de 

retención de austenita retenida en un proceso de temple y partición en dos etapas 

logrando una retención de 11%. Esto impacta positivamente en la potencialidad de 

aplicación industrial debido a que se pueden mantener costos de producción y 

aumentar las prestaciones mecánicas logrando disminuir el peso del vehículo y la 

seguridad para los ocupantes. 

 Se obtuvo un refuerzo mecánico por NbC efectivo con una distribución homogénea 

y tamaños que oscilan entre los 80 nm y 2 µm con morfología esférica. Esto se logró 

sin disminuir el carbono promedio en la austenita retenida apoyando la hipótesis de 

que los carburos de Nb, debido a su estabilidad a altas temperaturas, permiten 

generar un refuerzo mecánico eficiente sin competir en la difusión de carbono en la 

etapa de temple y partición. 

 Se logró una resistencia máxima a la tracción de 1184.25 MPa con 25.8% de 

deformación, logrando superar el umbral superior de los aceros utilizados en el área 
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automotriz alcanzando resistencias superiores a los 1000 MPa y 25% de 

deformación. 

 Se encontró que el punto de inserción del mecanismo de refuerzo TRIP para el acero 

QP-Nb se encuentra entre 868 – 1064 µN, valores que permitirían evaluar el 

mecanismo TRIP en aceros de temple y partición. 

  



93 
 

3.3 Estudio de diseño predictivo analítico y computacional de aleaciones de alta 

entropía 

3.3.1 Alcances sección II 

Debido a las limitaciones mecánicas que presentan los aceros microaleados y las 

aleaciones convencionales utilizadas en el área aeroespacial y energética, se requiere 

incursionar en aleaciones avanzadas de altas prestaciones. Las aleaciones de alta 

entropía son una alternativa viable y un campo de investigación latente. Sin embargo, la 

predicción de las fases de estas aleaciones multicomponentes es compleja. Por esta 

razón, se realizó un estudio de parámetros empíricos que gobiernan la estabilidad de las 

fases en aleaciones de alta entropía. Se seleccionaron tres predictores recomendados en 

diversos estudios de aprendizaje automático sobre la estabilidad de fases en aleaciones 

de alta entropía: ΔHmix, VEC y Δχ. Los predictores se analizaron mediante un análisis 

exploratorio de datos y se ajustaron mediante la densidad de Kernel para establecer los 

rangos de estabilidad de fases multicategóricas en aleaciones de alta entropía. 

Posteriormente, se implementaron cuatro modelos de aprendizaje automático 

supervisado para evaluar la respuesta a la predicción de las fases multicategóricas en 

aleaciones de alta entropía.  
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3.3.2 Análisis exploratorio de datos 

Para la descripción de estabilidad de fases en aleaciones de alta entropía se desarrolló un 

análisis exploratorio de datos. Los resultados obtenidos se pueden visualizar en la figura 

19. Es posible observar que la relación entre los parámetros empíricos Hmix, Δχ y las 

clases tienen una alta dispersión y abarcan un amplio espectro bidimensional sin 

evidencia de discriminación entre clases. Sin embargo, el parámetro VEC tiene un 

comportamiento delimitador entre las fases presentes. 

 

Figura 19. Histogramas múltiples de ocurrencia de parámetros termofísicos en aleaciones de alta 
entropía: a) BCC; b) FCC; c) BCC+FCC; d) BCC+Im; e) FCC+Im; f) FCC+BCC+Im. 
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Al analizar la figura 19 se observan rangos de solapamiento entre fases, lo que podría 

generar inconvenientes durante los métodos de predicción computacional y analítico. 

Las estructuras que contienen la fase mixta FCC+BCC presentan una alta concentración 

de estabilidad para VEC entre 7,5 y 8. Sin embargo, presenta pequeños rangos de 

estabilidad para VEC entre 7 - 7,5 y 8 - 8,5. Estos pequeños rangos de estabilidad se 

solapan con la predicción de VEC de la fase BCC asociada a los grupos aislados entre 

6,5 y 7,5 (véase la Figura 19.a), lo que se considera insignificante porque se observa una 

baja probabilidad de estabilidad. Sin embargo, al analizar el solapamiento del VEC 

FCC+BCC con el intervalo de estabilidad FCC, se observa un solapamiento entre 7,5 y 

8, que es una pequeña muestra en la zona inferior de la dispersión normal de la muestra 

(véase la figura 19.b). 

La entalpía de las estructuras BCC+FCC se encuentra entre -12 y 4 kJ/mol solapándose 

con el rango de estabilidad ∆Hmix de las estructuras BCC y FCC. Los resultados del 

análisis muestran que el parámetro que puede predecir las fases presentes es VEC. 

Concentrando el análisis en las estructuras con presencia de IM, se obtiene que en las 

estructuras BCC+IM, la VEC tiene dos grupos de concentración, que están entre 4 y 5 y 

6,5 - 7,5. La estructura FCC+IM tiene el VEC concentrado entre 7,5 - 8,5. Sin embargo, 

para las estructuras FCC+BCC+IM, el VEC se concentra entre 7,2 - 7,8. Los resultados 

de ∆Hmix no aclaran la selección de fases en aleaciones de alta entropía debido a la gran 

dispersión y solapamiento. Por el contrario, ∆χ para estas estructuras no produce un 

rango de selección por concentración. 
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Los resultados señalados anteriormente y representados en la figura 19 describen una 

clara tendencia de predicción de VEC en aleaciones de alta entropía. Estos resultados 

son respaldados por Liu et al. [300] y Dai et al. [246] quienes obtuvieron que la 

estabilidad de fase dependía del VEC y es consistente con los hallazgos encontrados 

mediante el análisis exploratorio de datos. Ellos propusieron que para una estructura 

cristalina BCC se debía cumplir VEC < 6.7 y para una estructura cristalina FCC de debía 

cumplir VEC > 7.8. Los resultados preliminares obtenidos indican que la estabilidad de 

las fases BCC y FCC se encuentran en un rango de 4 – 5 y 7.5 – 8.5 respectivamente. En 

cambio, al considerar una estabilidad de fase dual FCC+BCC, el VEC se debe encontrar 

en el rango de 7.5 – 8. El rango de estabilidad VEC se solapa con el rango de estabilidad 

de las estructuras FCC lo que podría producir problemas de predicción como se señaló 

anteriormente. Basado en los resultados indicados, se justifica la decisión de Guo et al. 

[301,302] al considerar que la estabilidad para la fase FCC ocurre para VEC > 8 y así 

evitar solapamiento con la estructura FCC+BCC. Guo et al. [303] estipularon que los 

rangos obtenidos corresponden a la condición As-Cast. Sin embargo, tras el tratamiento 

térmico la estabilidad de las estructuras FCC y BCC son VEC ≥7.8 y VEC < 6, 

respectivamente. Por último, Leong et al. [304] reportaron que la electronegatividad de 

Pauling para estructuras BCC tiene centro de concentración entre 1.6 – 1.8, las 

estructuras BCC+FCC en 1.78, y las estructuras FCC en 1.8. Sin embargo, se observó en 

los resultados AED, que utilizar la electronegatividad de Pauling como métrica o 

indicador de predicción no es recomendable, debido a su alta dispersión para todas las 

fases analizadas. 
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La estabilidad de las estructuras intermetálicas en aleaciones de alta entropía basado en 

parámetros empíricos no se ha investigado a fondo. Estos compuestos pueden aumentar 

la respuesta mecánica del material o entregar características funcionales atractivas. Un 

ejemplo de esto es el fenómeno de autocuración de la fase Laves [305,306]. Los 

resultados mostrados en la figura 19 indican que VEC también tiene la capacidad de 

predecir la existencia de fases intermetálicas en las estructuras cristalinas simples debido 

a que sus grupos de distribución de mayor concentración se separan en el límite de 

intervalo mencionado. Sin embargo, se requiere un análisis más cuidadoso de estabilidad 

para las estructuras FCC+BCC+Im debido a que se solapa en un alto rango de 

concentración con la estructura FCC+Im. Los parámetros de predicción de fase 

utilizados se consideran adecuados y están respaldados por investigaciones vinculadas al 

análisis de aprendizaje automático. Huang W. et al. [210] utilizando aprendizaje 

automático encontraron que los parámetros de mayor relevancia son VEC, δ y ∆𝐻௠௜௫. 

Sin embargo, Islam N. et al. [245] determinaron que los parámetros más relevantes en la 

estabilidad de fases son VEC, ∆Χ y ∆𝐻௠௜௫, los cuales son consistentes con los resultados 

presentados por Dai et al. [246].  

Guo et al. [301] encontraron que la fase σ se encuentra favorecida en estabilidad para los 

rangos 7.84> VEC > 6.88 en aleaciones de alta entropía. Guo et al. [302] también 

indicaron que la estabilidad de la fase intermetalica se encuentra para rangos de Δ𝜒௣ 

entre 0.133 – 0.25. Huang et al. [307] evaluaron la estabilidad de fase Laves en una 

matriz austenítica encontrando que los valores de estabilidad se encuentran para un VEC 

entre 7.5 – 8.25 para una región eutéctica y entre 7.25 y 7.5 para una condición de fase 
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Laves pura. Stein et al. [305] indicaron que la estabilidad de fase Laves C14 se 

encuentra relacionada con la estructura cristalina base (BCC o FCC). Ellos señalaron 

que para un VEC bajo 6 la fase Laves es estable en estructura BCC y para un VEC 

superior a 7 la fase Laves se estabiliza en estructuras FCC. Esto es razonable desde el 

punto de vista de regla de mezclas al entender que la concentración de electrones de 

valencia en estructura FCC es superior a la de la estructura BCC y que la concentración 

de electrones de valencia de la fase Laves se encuentra en un rango intermedio entre las 

dos. El VEC se ha utilizado para describir al menos estados dos fases intermetálicas. No 

obstante, la fase σ es la que ha recibido más atención al respecto y se considera que la 

fase Laves necesita una mejor descripción de los parámetros de estabilidad.  

Los antecedentes presentados anteriormente respaldan los parámetros termofísicos 

seleccionados en este estudio para la predicción de fases. Sin embargo, es requerido un 

refinamiento de datos para analizar la distribución en un espacio bidimensional y 

mejorar los parámetros de predicción. Basado en lo expuesto anteriormente, la figura 20 

y 21 muestran los resultados obtenidos por refinamiento de densidad Kernel ajustando 

los rangos de importancia y alta concentración de VEC, ∆𝜒 y ∆Hmix. Los resultados 

presentados indican que ∆𝐻௠௜௫ no es un parámetro que describe la estabilidad de fases 

en las aleaciones de alta entropía, lo que se contrapone a lo propuesto por Z. Zhou et al. 

[308], pero es respaldado por Y. Zhang et al. [309] y Z. Wang et al. [86]. Sin embargo, 

si puede apoyar la predicción de VEC como parámetro delimitador en los casos que 

VEC no satisfaga completamente la condición de estabilidad. 
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Los resultados observados en las figuras 20 y 21 respaldan los datos observados 

previamente en la figura 19 y las superposiciones que dificultan los estados de 

predicción.  

 

Figura 20. Densidad de fases en aleaciones de alta entropía dependientes de VEC - ΔHmix: a) 
BCC; b) FCC; c) FCC+BCC; d) BCC+Im; e) FCC+Im; f) FCC+BCC+Im. 

 

La figura 20.f) correspondiente a la estructura FCC+BCC+Im muestra cuatro grupos de 

concentración con valores de VEC entre 7.2 – 7.8. Los grupos con mayor intensidad se 

encuentran para una entalpía de mezcla ∆𝐻௠௜௫ entre -14 – -10. Por el contrario, en la 

figura 20.e), la entalpía de estabilidad de fase se concentra en valores de ∆𝐻௠௜௫ entre -10 

– 0. De esta manera, la entalpía de mezcla complementa al parámetro predictor VEC, 

obteniendo una separación de grupos entre FCC+Im y FCC+BCC+Im. Este efecto de 

superposición también se observó en la estructura FCC y FCC+BCC, pero la entalpía de 

mezcla no logra delimitar eficientemente la fase FCC y la fase FCC+BCC. Por lo tanto, 
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requiere de un ajuste de VEC entre las dos clases en las zonas de mayor concentración, 

encontrando el valor límite de VEC en 7.8. Desde lo anterior, los rangos de predicción 

de las categorías con superposición señaladas anteriormente es 7.8 – 8.4 para FCC y 

7.38 – 7.8 para FCC+BCC. 

En la figura 21 se observa que existe delimitación entre las fases FCC+BCC y FCC por 

parte de la electronegatividad de Pauling, lo que complementaría la predicción de fases 

basado en VEC. En cambio, las fases BCC+Im y FCC+BCC+Im se encuentran 

solapados en el campo bidimensional. Basado en lo expuesto anteriormente, la 

predicción de estas dos clases debe realizarse acompañado de conocimiento y control 

metalúrgico acoplado a simulación CALPHAD para su posterior verificación y 

descripción de las fases secundarias presentes. Se debe destacar, que la estructura 

FCC+BCC tiene un rango VEC para su predicción, por lo tanto, para dilucidar la 

existencia de fases intermetálicas  se debe contemplar un parámetro asociado a la 

distorsión de red producida por la presencia de esta fase. El parámetro que permite 

describir la distorsión de red y predecir la existencia de intermetálicos es el factor de 

empaquetamiento atómico γ con un rango superior a 1.175. 

El resumen de resultados obtenidos desde el análisis exploratorio de datos se puede 

visualizar en la tabla 8. Estos hallazgos permiten simplificar significativamente el diseño 

de aleaciones de alta entropía, basado solo en parámetros empíricos sencillos y que se 

pueden calcular analíticamente mediante una plataforma de programación como lo es 

Matlab o Python. 



101 
 

 

 

Figura 21. Densidad de fases en aleaciones de alta entropía dependientes de VEC - Δχ: a) BCC; 
b) FCC; c) FCC+BCC; d) BCC+Im; e) FCC+Im; f) FCC+BCC+Im. 

 

Tabla 8. Resultados obtenidos desde análisis exploratorio de datos. 

Parámetros BCC FCC BCC+FCC BCC+Im FCC+Im FCC+BCC+Im 
VEC 2.24; 

5.24 
7.8; 
8.2 

7.38; 7.8 5.59; 7.28 7.28; 8.35 7.11; 7.28 

∆Hmix kJ/mol -7.35; 
3.83 

-6; -
2.34 

-12.82; -3,3 -19; -2 -15; -0.85 -13.58; -4.25 

∆𝑋 0.05; 
0.45 

0.13; 
0.15 

0.11; 0.127 0.035; 0.27 0.098; 0.15 0.117; 0.125 

 

3.3.3 Aprendizaje automático supervisado en la predicción de fases de aleaciones de 

alta entropía 

Los resultados presentados en la sección 3.3.2 se analizaron mediante inteligencia 

artificial aplicando aprendizaje automático supervisado. Los resultados se pueden 

observar en la figura 22. 
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Figura 22. Matrices de confusión de cada modelo utilizado en la predicción de clases: a) KNN; 
b) Regresión multinomial; c) XGBoost; d) Random Forest. 

 

Los resultados de prediccion de fases del modelo k-nearest neighbor (KNN) se puede 

visualizar en la figura 22.a). El metodo tiene una precisión minima de 45% para la fase 

FCC+BCC+Im. Adicionalmente, se observa que el metodo tiene dificultad para predecir 
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las fases BCC+Im, FCC+BCC y FCC+Im. Esto tiene sentido logico debido a las zonas 

de superposición que se encuentran dentro de estos rangos de fase representados 

previamente en los resultados de analisis exploratorios de datos. Sin embargo, al analizar 

los resultados de solución sólida, fases amorfas e intermetálicos de forma independiente, 

el metodo tiene una precisión minima del 72%. Estos resultados a nivel de clase se 

consideran atractivos debido a que la base de datos es robusta e indican una alta 

capacidad de predicción. 

Para la figura 22.b), se observa la matriz de confusión referente al metodo de regresión 

multinomial (RM). Los resultados presentados indican una baja tasa de predicción y un 

alto nivel de inconsistencia al generar la clasificación. Los mayores niveles de dificultad 

durante la predicción de fases se observan en los clasificadores FCC+BCC, 

FCC+BCC+Im. Adicionalmente, se observa dificultad al predecir BCC+Im y FCC+Im 

asociando la predicción de la fase a la clasificación Im. Estos resultados dan cuenta la 

gran dificultad de predicción que existe mediante machine learning al considerar una 

base de datos robusta y con superposición de parametros como se indico anteriormente 

en el analisis exploratorio de datos. Ademas, la dificultad de predicción observada por el 

metodo de regresión multinomial son consistentes con los obtenidos anteriormente para 

el metodo KNN. Los invonvenientes en la predicción del metodo de regresión 

multinomial para las clases FCC+BCC+Im y FCC+BCC indican la existencia de 

underfitting, el cual se produce por dos razones. La primera razón es un desbalance de 

datos para las clases FCC+BCC+Im y FCC+BCC en comparación al resto de las clases, 

lo que se traduce en una mayor dificultad de entrenamiento. El modelo de regresión 
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multinomial (red neuronal de 1 capa oculta y 1 perceptron) es muy sencillo y no logra 

expresar la complejidad de las dos clases. La explicación anterior resume la segunda 

razón, que consiste en una dificultad de encontrar patrones complejos debido a la 

sencillez del modelo. 

Para la figura 22.c) se observan los resultados para el modelo Extreme gradient boosting 

(XGBoost). Al analizar los resultados globalmente, tiene una mejor predicción que el 

método KNN, debido a que la precisión en la identificación por clase de solución sólida 

es mayor y mantiene parámetros de precisión similares al del método KNN para las 

clases de solución sólida más intermetálicos, fases amorfas e intermétalicos. El mejor 

rendimiento obtenido por el método XGBoost en comparación al método KNN se debe a 

las diferencias de aprendizaje y de predicción que ambos métodos utilizan. El método 

KNN decide la clasificación de las muestras basado en las categorías de las muestras 

más cercanas en la decisión de clasificación, pero tiene dificultades al tener un 

desequilibrio de datos debido al aprendizaje de las relaciones entre ellos, por lo cual, es 

difícil discriminar categorías confusas [310,311]. En cambio, el método XGBoost es un 

algoritmo que se caracteriza por tener una alta eficiencia en el entrenamiento y una gran 

capacidad de clasificación al tener un desbalance de datos. Esta gran capacidad de 

clasificación se produce debido a que el modelo genera una división continua de 

funciones, aprendizaje de la función objetivo y un ajuste adecuado de los residuos 

[310,312]. Lo expuesto anteriormente, explica el mejor resultado del método XGBoost 

en las clases individuales y su alta consistencia de predicción en las clases confusas 

(SS+Im) y con desbalance de datos. 
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En la figura 22.d) se encuentran los resultados asociados al modelo random forest (rf). 

Los resultados son similares y consistentes con los obtenidos por el metodo XGBoost. 

Sin embargo, demuestra una dificultad menor en la clasificación de fases intermetálicas  

con respecto al modelo XGBoost. Esto demuestra que el mejor modelo utilizado en este 

trabajo para predecir las fases de aleaciones de alta entropía es random forest. El método 

random forest es un metodo que utiliza el metodo de toma decisiones asociado a una 

gran cantidad de modulos (arboles) trabajando en conjunto. Esta gran cantidad de 

modulos proporciona la habilidad de trabajar de manera eficiente con una gran cantidad 

de datos, obtener una gran capacidad de generalización y alta precisión de entrenamiento 

[310]. Desde el analisis anterior, se puede destacar que el metodo random forest y 

XGBoost tienen un alto comportamiento de predicción y de manejo de datos con 

variables complejas y control de desbalance de datos durante el proceso de 

entrenamiento. Son modelos que tienen respuestas bastante consistentes entre si. Sin 

embargo, el metodo Random Forest muestra un leve aumento en la precisión de clases 

complejas e individuales, con baja desviación de resultados en comparación a XGBoost. 

Los resultados basados en capacidad de predicción entre XGBoost, Random Forest y 

KNN son consistentes con los reportados por Han et al. [310], quienes obtuvieron que 

los mejores resultados se obtienen para RGboost y Random Forest. Sin embargo, la 

cantidad de datos con los cuales trabajaron es significativamente menor a los datos 

utilizados en este trabajo. Esto se traduce en que el modelo de Random Forest, tendría 

un comportamiento levemente mejor que RGBoost para un universo de datos más 

grande y complejo. 
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Para poder clarificar los resultados y clasificar el mejor modelo de predicción en la tabla 

9 se presentan las metricas de desempeño para cada modelo utilizado. Es posible 

observar que el modelo con mejor desempeño es Random Forest, con diferencias 

despreciables en comparación al modelo XGBoost. Estos resultados son consistentes con 

los analizados en las matrices de confusión de la figura 22.b) y 22.c) respectivamente. 

Ghouchan et al. [313], realizó un enfoque de predicción de fases basado en el modelo 

KNN. Ellos obtuvieron que el metodo KNN alcanzaba un Accuracy de 88.88%, mientras 

que el modelo de Random Forest obtenia un 59%. Se debe indicar que el modelo 

utilizado si bien obtuvo buenos resultados para KNN, contemplaron una distribución de 

datos reducida que consistía en 90 aleaciones [314] con clasificadores FCC, BCC, 

Multifase, Im y Amorfas.  evitando así un entrenamiento adecuado del resto de los 

modelos. Adicionalmente, categorías como las fases HCP, Amorfas y BCC carecen de 

representatividad, obteniendo un desvalance de datos distibuido mayoritariamente hacia 

FCC y Multifase. Desde lo expuesto anteriormente, los resultados presentados en [313] 

no son consistentes y tienen un alto Accuracy para el metodo KNN debido a un presunto 

caso de overfitting.  

Mandal et al. [315] realizaron un estudio de predicción de fases considerando una base 

de datos que consta de 194 datos HEA divididos en tres clases que son 76 BCC, 61 FCC 

y 57 BCC+FCC. Los resultados obtenidos en [315] fueron en un Accuarcy de 69.23% 

para el modelo KNN y de 71.79% para el modelo de Random Forest. Estos resultados 

son consistentes con los obtenidos en el presente trabajo. Sin embargo, no son 
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comparables, debido a que en este estudio se utilizó una base de datos robusta con una 

mayor cantidad de clases que dificulta significativamente la categorización de las fases. 

Huang et al. [210] obtuvieron para una base de datos de 401 HEA con clasificación SS, 

Im y SS+Im un accuracy de 68.6% para el metodo KNN. Resultado cercano al obtenido 

en este trabajo. Machaka [217], realizó un estudio de predicción considerando 896 datos 

en tres categorías, las cuales son 354 datos FCC, 441 datos BCC y 101 datos FCC+BCC 

y como resulotado obtuvieron un Accuracy de 82.3% por Random Forest. Los resultados 

obtenidos en [217] fueron consistentes con los indicados por Risal et al. [211] con un 

Accuracy promedio de 83.7 para Random Forest y de 83.98 para KNN. Los resultados 

presentados en [211] se obtuvieron con una base de datos de 598 datos clasificados en 

tres clases, las cuales son 302 solución sólida, 58 Im y 238 solución sólida más Im. 

Desde el analisis anterior se presentan dos grandes problemas en los trabajos de machine 

learning reportados actualmente. Los problemas consisten en que una gran cantidad de 

ellos utiliza una base de datos reducida y reducen los inconvenientes de predicción 

mediante subcategorización como es el caso de solución sólida más intermetálicos. Estas 

subcategorizaciones aumentan sus metricas de desempeño. Sin embargo, no se pueden 

considerar significativas para efectos de diseño de aleaciones de alta entropía, porque se 

requiere la distinción entre solución sólida para diseñar funcionalmente una aleación. 

Los resultados presentados en este trabajo demuestran esa dificultad y satisfacen la 

carencia observada en los trabajos analizados anteriormente. 
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Tabla 9. Resumen de metricas de desempeño de cada modelo. 

Modelos Accuracy % F1 score % Precision % Recall % ROC AUC % 

KNN 70.7 62.8 64.8 62.8 86.8 
MR 47.9 42.1 42 31.2 79.5 

XGBoost 72.4 66.3 67.3 66.3 92.9 
RF 72.8 66.4 67.8 66.1 93.1 

 

Los resultados globales de ROC indican que el método Random Forest presenta una 

mayor precisión traducida en una alta sensibilidad de predicción 93.1%, seguida de 

XGBoost con un 92.9% lo que se traduce en modelos de alto rendimiento para la 

clasificación de fases complejas. En la figura 23 se puede observar la sensibilidad a la 

predicción por clase basado en ROC AUC para el modelo de Random Forest. 

 

Figura 23. Curvas ROC AUC por clases para modelo Random Forest. 
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Se puede observar como la clasificación de clases simples (BCC y FCC) tienen un 

comportamiento suave, lo que se traduce en un alto rendimiento de predicción. Sin 

embargo, las fases amorfas, intermetálicas  y mixtas BCC+FCC presentan curvas con 

mayor dificultad de predicción, pero manteniendo ROC AUC sobre el 82%. Esto explica 

los altos resultados de ROC AUC o Accuracy obtenidos por autores que generan 

sobrecategorización de fases y obtienen altos índices de precisión y rendimiento. Las 

curvas que contienen fases de solución sólida más intermetálicos son los que tienen un 

rendimiento inferior, cercano a un 76 % de ROC AUC para FCC+Im y BCC+Im. Siendo 

el caso más desfavorable el de FCC+BCC+Im con una mayor dificultad durante la 

predicción debido a su baja sensibilidad a la predicción de fases. 

Debido a las ventajas de cada modelo se realizó un ensamble para mejorar los 

parámetros de predicción considerando los 4 modelos presentados y discutidos 

anteriormente. Los resultados de los cuatro modelos se pueden visualizar en la figura 24. 

Es posible observar en la figura 24.a) que el ensamble de los cuatro modelos optimiza 

levemente la precisión. Esto se produce porque este método permite que los modelos 

aprendan en conjunto y no solo aprenden del entrenamiento individual. La precisión de 

la predicción de las clases complejas tiene un mínimo de 87% para la clase FCC+BCC y 

alcanza un 100% de precisión para la clase FCC+BCC. El Accuracy promedio 

considerando un 95% de confianza es de 71.6% (ver figura 24.b)). Uno de los resultados 

interesantes es que el modelo de regresión multinomial permite mejorar la predicción de 

la fase amorfa en el ensamble. En otras palabras, el ensamble utilizó las predicciones de 
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intermetálicos del modelo multinomial para que en conjunto con las predicciones de 

XGBoost mejorar la precisión de la fase amorfa. 

La tabla 10 muestra los resultados obtenidos para el ensamble, observando que existe 

una mejora en la precisión de los resultados, pero disminuye levemente el rendimiento 

de la predicción al comparar con el mejor modelo obtenido en esta investigación. 

 

 

Figura 24. Resultados de ensamble de los modelos KNN, regresión multinomial, XGBoost y 
Random Forest: a) Matriz de confusión; b) curva de Accuracy medio. 

 

Tabla 10. Resumen de métricas de desempeño del método de ensamble y el modelo Random 
Forest. 

Método Accuracy % F1 score % Precision % Recall % ROC AUC % 
Ensamble 71.6 63.5 70.5 60.4 89.7 

Random Forest 72.8 66.4 67.8 66.1 93.1 
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3.3.4 Diseño de aleaciones resultantes 

Los resultados de cada modelo de aprendizaje automático en la predicción de las 

aleaciones HEA1 y HEA2 se pueden visualizar en la figura 25. Todos los modelos 

implementados salvo el modelo de regresión multinomial presentan una coincidencia en 

las predicciones. 

 

Figura 25. Probabilidad de predicción de fases para la aleación HEA1 y HEA2 obtenidas por 
aprendizaje automático con los modelos implementados. 

 

Para la aleación HEA1 la mayor probabilidad de predicción en todos los modelos indica 

que la fase que se obtendrá en la aleación será FCC. En la aleación HEA2 los modelos 

KNN, Random Forest y XGBoost tienen una alta probabilidad de estabilización de la 

fase FCC+BCC. Sin embargo, el modelo de regresión multinomial indica que la 

probabilidad de estabilización será FCC. Adicionalmente, se puede observar que todos 

los modelos tienen como segunda probabilidad de estabilización la fase FCC+Im. 
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Los resultados obtenidos mediante los cálculos por el método analítico se pueden 

observar en la tabla 11. Estos resultados indican que la fase estabilizada en las 

aleaciones HEA1 y HEA2 son FCC+Im. Al comparar los resultados obtenidos por 

Machine Learning y el método analítico con ajuste de parámetros empíricos muestran 

una diferencia en la predicción. Para la aleación HEA1 el aprendizaje automático 

determina FCC, esto se debe principalmente a la superposición que existe en el 

parámetro VEC para las estructuras FCC y FCC+Im. Sin embargo, el aprendizaje 

automático no logra predecir la presencia de intermetálicos debido a que no contempla la 

distorsión de red en la estructura cristalina. Machine learning para la aleación HEA2 

predice FCC+BCC y en menor probabilidad FCC+Im, esto también describe el efecto de 

superposición observado en el análisis exploratorio de datos y justifica la razón por la 

cual los trabajos de predicción de HEA en machine learning priorizan la reducción de 

clases. 

 

Tabla 11: Resultados de cálculos analíticos con parámetros empíricos de Home Rothery en HEA 
ajustados. 

Aleaciones ∆𝐻௠௜௫  𝛾 VEC ΔΧ Predicción 

HEA 1 -4.27 1.186 7.9285 0.1069 FCC+Im 

HEA 2 0.0014 1.196 7.593 0.124 FCC+Im 
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3.3.5 Validación del análisis VEC + AI mediante difracción de rayos X (DRX) de 

muestras experimentales 

 

Figura 26. Resultados de difracción de rayos X para validación experimental del método de 
diseño analítico y computacional: a) HEA 1 salida de fundición; b) HEA 2 salida de fundición. 
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La Figura 26 presenta los resultados de la caracterización mediante difracción de rayos 

X de las aleaciones HEA1 y HEA2 después de la fundición. Ambas aleaciones presentan 

una matriz FCC y fases secundarias, principalmente intermetálicas. En HEA1, las fases 

intermetálicas son σ y γ’, mientras que en HEA2 son B2 y Laves. 

Estos resultados son totalmente consistentes con los obtenidos mediante el método 

analítico y explican la importancia significativa de la distorsión de red mediante el factor 

de empaquetamiento para la predicción de fases intermetálicas . Sin embargo, el método 

de aprendizaje automático supervisado pudo predecir la fase matriz, pero no identifico la 

presencia de intermetálicos. Se debe resaltar que el método de aprendizaje automático 

para la aleación HEA2 determino una estructura FCC+BCC como la mayor probabilidad 

de estabilización. Esta predicción puede estar impulsada por la fase intermetalica B2 que 

consiste en una estructura BCC ordenada y se encontró en los respectivos patrones de 

difracción de rayos X. La segunda predicción predominante en la aleación HEA2 

consiste en una estructura FCC+Im que es consistente con los resultados experimentales 

observados. Basado en los antecedentes y discusión realizadas sobre los hallazgos 

computacionales y experimentales se puede corroborar el buen ajuste obtenido y la 

capacidad de predicción resultante del método analítico en aleaciones de alta para 

predicción de fases multi clases. 

Se debe hacer destacar que los resultados obtenidos son en base a las aleaciones 

obtenidas de fundición sin tratamiento térmico. El método analítico permite predecir las 

fases principales que compondrán la matriz y la presencia de intermetálicos como fases 
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secundarias. Sin embargo, no evalúa la estabilidad termodinámica en rangos de 

temperatura específicos. Basado en lo expuesto anteriormente, es recomendable apoyar 

los resultados en simulación CALPHAD para obtener una descripción global de la 

estabilidad de fases en la aleación en función de la temperatura. El método analítico 

permite una excelente aproximación y un factor fundamental en el diseño de aleaciones, 

pero es requerido evaluar la estabilidad de fases mediante la minimización de energía 

para obtener componentes funcionales. La aleación salida de fundición no es una 

condición estructural recomendada, debido a las altas segregaciones. 

3.3.6 Resultados relevantes sección II 

Se investigó por separado la capacidad de predicción simple del método analítico 

multifactorial basado en VEC y la capacidad de predicción aprendizaje automático 

supervisado multicategorico mediante cuatro modelos independientes utilizados en 

aleaciones de alta entropía y su respectivo ensamble. Los resultados indicaron: 

 El ajuste de parámetros termofísicos obtenido por el análisis exploratorio de datos 

permite una predicción sencilla de fases en aleaciones de alta entropía, distinguiendo 

entre 6 categorías la presencia de solución sólida y la presencia de intermetálicos. 

Este hallazgo permite un análisis en el estado inicial de diseño de manera rápida para 

posterior ser robustecido por métodos tradicionales como lo es el método 

CALPHAD. 
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 El método analítico multifactorial basado en VEC permite reducir en la etapa inicial 

de diseño los errores de predicción de fases, potenciando un diseño eficiente con un 

menor costo de producción. 

 Se comprobó que el parámetro que predice la estabilidad intermetálica es la 

distorsión de la red. Esta distorsión, se puede evaluar mediante el factor de 

empaquetamiento. Este resultado mejora analíticamente la predicción de fases 

complejas en aleaciones de alta entropía. 

 El método de aprendizaje automático supervisado indicó que, entre los modelos 

utilizados, el que obtuvo mejores resultados es el modelo de random forest. Esto, 

debido a su gran capacidad de decisión sobre la variable objetivo y el aprendizaje 

continuo a partir de los residuos de los árboles anteriores. El modelo de random 

forest obtuvo incluso mejores resultados que el ensamble de los cuatro modelos, 

excepto en el parámetro de precisión. 

 El modelo de regresión multinomial presenta una elevada precisión para la 

predicción de fases intermetálicas. Durante el aprendizaje automático del conjunto, 

la regresión multinomial permitió al método XGBoost aprender a predecir las fases 

intermetálicas para mejorar el pronóstico de las fases amorfas. 

 Los modelos de aprendizaje automático supervisado requieren el factor de 

empaquetamiento atómico para mejorar la predicción de fases multicategoricas en 

aleaciones de alta entropía. 
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 La validación experimental del método analítico corroboró que el ajuste obtenido de 

los nuevos parámetros de predicción VEC es adecuado para el diseño de aleaciones 

de alta entropía de forma directa. 
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3.4 Caracterización de aleación HEA1 

3.4.1 Alcances sección III 

En la presente sección se analizará la microestructura y la respuesta mecánica de la 

aleación HEA1 obtenidas mediante el método de predicción analítica. Adicionalmente, 

se corroborarán los resultados analíticos mediante simulación CALPHAD para 

determinar la estabilidad de fases a distintas temperaturas. Para la simulación 

CALPHAD se utilizó la base de datos TCHEA6. La caracterización microestructural fue 

desarrollada mediante microscopía óptica, microscopía electrónica de barrido y 

difracción de rayos X. La aleación se evaluó mecánicamente a temperaturas máximas de 

800°C mediante ensayos de tracción uniaxial para evaluar los mecanismos de refuerzo y 

su factibilidad operacional y mediante ensayos Charpy a temperaturas criogénicas de -

196°C para determinar su absorción de energía. La caracterización mecánica 

microestructural se realizó mediante ensayos de nanoindentación para correlacionar la 

respuesta mecánica a las fases presentes en la aleación. 

3.4.2 Caracterización microestructural de aleación HEA1 

Los resultados de la simulación computacional CALPHAD de la aleación HEA1 

obtenida experimentalmente se puede observar en la figura 27. El diagrama de fases es 

consistente con los resultados obtenidos por aprendizaje automático, cálculos analíticos 

y difracción de rayos X. Los hallazgos de aprendizaje supervisado indicaron la presencia 

de fase FCC en la aleación HEA1 y el diagrama de fases indica que la matriz es 

austenítica (ver figura 27). 
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Figura 27. Diagrama de fases de aleación HEA1. 

 

La figura 27 también señala la existencia de intermalicos, que consisten en fase σ, B2, η 

y γ’ y el método de aprendizaje automático no los pudo determinar. En cambio, el 

método analítico basado en VEC obtenido por análisis exploratorio de datos y ajuste 

Kernel pudo predecir la matriz austenítica y la presencia de intermetálicos debido a que 

considera el factor de distorsión de red a través del empaquetamiento atómico. Es 

importante mencionar que la fase γ’ (L12) tiene una gran estabilidad a altas temperaturas 
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y disminuye a medida se estabiliza la fase σ y γ’2. La presencia de dos fases γ’ se debe a 

que ocupan el espacio estequiométrico A(Ni,Cu). La fase η(Ni3Ti) deriva de la fase γ’ y 

está representada por una estructura cristalina hexagonal [316] con la misma 

estequiometría que la fase γ’ pero con forma de acicular [317]. La estequimetria de la 

fase B2 es AB, donde los elementos son de los grupos IV a XIII [318–320]. La fase σ en 

cambio está constituida por una estructura AB donde A son los grupos VA y VIA, 

siendo estos A(V,Cr,Mo,Ta,W,Nb) y B que está constituida por B(Fe,Mn,Co,Ni) [321]. 

Los resultados obtenidos para HEA1 corroboran los hallazgos señalados por Wang et al. 

[322] sobre la influencia del factor de empaquetamiento γ en la estabilización de fases 

intermetálicas . Tsai et al. [323], indicaron que un VEC entre 6.88 y 7.84 estabilizaría la 

fase σ. En la aleación HEA1 el VEC es de 7.92. Se puede apreciar que el VEC de la 

aleación HEA1 se encuentra fuera del rango de generación de fase σ. Sin embargo, dado 

que la aleación investigada tiene un alto porcentaje de cobre, su alta entalpía producirá 

una fase FCC rica en cobre sin afinidad termodinámica con el resto de los elementos. 

Por lo tanto, el VEC obtenido por la aleación no es el VEC efectivo de la matriz, ya que 

el Cu aumenta el VEC global de la aleación. Sin embargo, se produce una solución 

sólida rica en Cu debido a su entalpía, que no interacciona con la matriz. Lo expuesto 

anteriormente se encuentra respaldado por Tsai et al. [323]. Basado en lo descrito 

anteriormente, es esperable la estabilidad de la fase σ en el diagrama de fases. 

Se espera obtener la fase γ' en la aleación HEA1 porque fue diseñada por afinidad 

termodinámica bajo consideraciones metalúrgicas de los elementos Ni, Cu y Ti. 
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Investigadores como Han et al. [324] obtuvieron precipitados γ' ricos en Ni y Ti, donde 

el Co favoreció la dispersión homogénea de los precipitados γ' en la matriz FCC. La fase 

γ' tiene una estructura cúbica primitiva con estequiometría A3B donde A es Ni o Cu, y B 

suele ser Ti o Al [325,326]. 

En la figura 28 se muestran las microestructuras en estudio para la aleación HEA1. En la 

figura 28.a),b) se puede observar la microestructura resultante de fusión, caracterizada 

por una estructura dendrítica austenítica similar a la obtenida en superaleaciones base 

níquel [327,328]. Se observa una elevada precipitación de fases secundarias que se 

sitúan preferentemente en la zona interdendrítica con un tamaño de precipitado entre 0.5 

y 2 µm. La figura 28.c,d) muestran la aleación HEA1 con un tratamiento térmico a 

1200°C, la cual se denominara desde este momento como HEA1-1200. Es posible 

observar que existen precipitados en una estructura austenítica. El tamaño de los 

precipitados se encuentra entre 0.8 y 2.8 µm. La morfología de los precipitados es 

similar a los observados en la estructura dendrítica y morfológicamente coincidentes con 

carburos de titanio (TiC). En la figura 28.e,f) se encuentra la microestructura de la 

muestra HEA1 con tratamiento térmico de precipitación a 600°C, la cual se denominara 

desde este momento como HEA1-600. Se observa una microestructura con precipitados 

intergranulares y en ciertas zonas de los límites de grano. Los precipitados observados 

morfológicamente consisten en fase TiC y fase σ. 
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Figura 28. Imagen de microscopía óptica de la aleación HEA1 atacada químicamente con Vilella 
durante 30 segundos: a),b) aleación HEA1 salida de fundición; c),d) aleación HEA1 con 
tratamiento térmico a 1200°C; e),f) aleación HEA1 con tratamiento térmico a 600°C. 

La precipitación de fases en la estructura salida de fundición no se observa de manera 

clara en las imágenes de microscopía óptica. Basado en lo anterior y para mejorar la 

descripción fenomenológica de los hallazgos en el presente trabajo se caracterizó 

mediante microscopía electrónica de barrido la estructura dendrítica e interdendritica 

(ver figura 29.a)) y se realizó un procesamiento de imagen multinivel mediante el 

software Mountains (ver figura 29.b)) para diferenciar claramente la morfología de las 

fases presentes. Los resultados indican una zona preferencial de precipitación que 

consiste en la zona interdendritica. Las morfologías obtenidas son una estructura celular 
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y prismática que corresponden a fase σ y TiC respectivamente. Estos hallazgos son 

consistentes con los resultados obtenidos mediante difracción de rayos X en la muestra 

HEA1 salida de fundición. 

 

 

Figura 29. Imagen de microscopía electrónica de barrido de HEA1: a) estructura dendrítica e 
interdendrítica de la aleación fundida; b) imagen (a) con optimización del patrón de niveles para 
mejorar la identificación de las fases morfológicas. 

 

Los resultados del procesamiento del patrón de difracción de rayos X indicó que las 

fases presentes son fase una solución sólida austenítica en la matriz (64.68% peso), con 

σ NiV (0.81% peso), fase σ CrFe (6.63% peso), TiC (1.43% peso) y γ’(Ni3Ti) (26.45% 

peso). Los resultados se pueden observar en la tabla 12. Los resultados obtenidos son 

atractivos no solo por la alta coincidencia entre la simulación computacional y los 

resultados experimentales, también lo son por el impacto positivo que pueden producir 

sobre la respuesta mecánica. Cheng et al. [329] demostraron que el TiC puede generar 

un incremento del 86.7% en el límite elástico de compresión para la aleación de alta 

entropía FeCoCrNiMn. Stepanov et al. [330] descubrieron que la presencia de fase σ rica 
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en Cr y V en la aleación de alta entropía CoCrFeMnNiV0.5, aumentaba su resistencia a la 

fluencia en un 169% con respecto a la aleación CoCrFeMnNi manteniendo una alta 

deformación. Wang et al. [331] estudiaron el efecto de la fase γ' en el refuerzo mecánico 

por precipitación, observando un aumento de la resistencia a la tracción. Basado en los 

antecedentes presentados, el refuerzo mecánico presente en la aleación HEA1 podría 

potenciar significativamente la resistencia mecánica, generando una diferenciación 

respecto al resto de las aleaciones con estructura FCC. 

 

Tabla 12. Resumen de resultados obtenidos por difracción de rayos X en HEA1 salida de 
fundición. 

Fases Grupo espacial Sistema cristalino a,b,c [Å] αβγ [°] 
γ' Fm-3m Cubico [3.586,3.586,3.586] [90,90,90] 
γ Fm-3m Cubico [3.583,3.583,3.583] [90,90,90] 

TiC Fm-3m Cubico [4.6,4.6,4.6] [90,90,90] 
σ(CrFe) P42-mnm Tetragonal [8.79,8.79,4.55] [90,90,90] 

 

La figura 30 muestra los resultados de difracción de rayos X en las muestras tratadas 

térmicamente a 1200°C y 600°C respectivamente. Se puede observar que la muestra 

tratada térmicamente a 1200°C presenta una fase austenítica (98.51% peso) y fase σ 

(1.49% peso). En cambio, la muestra tratada térmicamente a 600°C presenta la fase 

austenítica (75.12% peso), fase σ(CrFe) (1.26% peso), σ(NiV) (0.67% peso), TiC 

(1.12% peso), γ’(20.68% peso) y B2 (1.15% peso). Los parámetros de las fases 

encontradas se pueden observar en la tabla 13. 
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Figura 30. Resultados de difracción de rayos X en aleación HEA1: a) HEA1-1200; b) HEA1-
600. 
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Tabla 13. Resultados obtenidos por difracción de rayos X en aleación HEA1-1200 y HEA1-600. 

Aleación Fases Grupo 
espacial 

Sistema 
cristalino 

a,b,c [Å] αβγ [°] 

HEA1-1200 
γ Fm-3m Cubico [3.583,3.583,3.583] [90,90,90] 

σ(CrFe) P42-mnm Tetragonal [8.79,8.79,4.55] [90,90,90] 

HEA1-600 

γ' Fm-3m Cubico [3.586,3.586,3.586] [90,90,90] 
γ Fm-3m Cubico [3.583,3.583,3.583] [90,90,90] 

TiC Fm-3m Cubico [4.6,4.6,4.6] [90,90,90] 
σ(CrFe) P42-mnm Tetragonal [8.79,8.79,4.55] [90,90,90] 
σ(VNi) P42-mnm Tetragonal [8.98,8.98,4.64] [90,90,90] 

 

La caracterización microstructural SEM-EDS para la identificación de fases en las 

aleaciones se realizó en la aleación salida de fundición y aleación HEA1-600 debido a 

que son las que presentan representatividad de las fases presentes. En la figura 31 se 

observa que la fase γ’ se encuentra en la zona dendrítica e interdendritica. Sin embargo, 

existe un cambio en el tamaño del precipitado. Este efecto fue observado previamente 

por EI-Bagoury et al. [332] en una aleación IN738LC y por Kim et al. [333] en una 

super aleación base niquel. La zona interdendritica tiene precipitados γ’ de mayor 

tamaño en comparación a la zona dendrítica. Esto se encuentra relacionado 

principalmente con mecanismos difusivos del Ti y al ser un elemento precursor de la 

fase γ’ aumenta su tasa de crecimiento. También se observan precipitados con 

morfología celular y prismatica en la zona interdendritica siendo presumiblemente fase σ 

y TiC. Estos avistamientos son consistentes con los obtenidos mediante microscopía 

óptica y difracción de rayos X. Ambas morfologías descritas anteriormente se 

caracterizaron por EDS para su correcta identificación. La figura 31.b) presenta una 

magnificación de la zona interdendritica con precipitados prismáticos y la localización 

(2) para la caracterización EDS. Los resultados obtenidos desde espectroscopía de 
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dispersión de energía se pueden observar en la figura 31.e) corroborando que son 

precipitados de TiC. Los precipitados con morfología celular se observan en la figura 

31.c) y la localización (3) para realizar EDS. Los resultados EDS de la zona (3) se 

observan en la figura 31.f) corroborando la presencia de fase σ. La zona (1) representada 

en la figura 31.b) corresponde a la matriz y los resultados EDS se pueden observar en la 

figura 31.d). 

 

 

Figura 31. Identificación de fases mediante microscopía electrónica de barrido y espectroscopía 
de energía dispersiva: (a) Imagen SEM con 3770 aumentos de la zona dendrítica e 
interdendrítica con precipitación de fases durante la solidificación; b) Imagen SEM con 10600 
aumentos en la zona interdendrítica con presencia de precipitados de TiC y precipitados γ'; c) 
Imagen SEM con aumento de 22000x en la zona interdendrítica con presencia de precipitados σ 
y γ'; d) Espectro EDS de la zona (1) correspondiente a la zona ID γ+ γ'; e) Espectro EDS de la 
zona (2) correspondiente al TiC; f) Espectro EDS de la zona (3) correspondiente a la zona σ. 
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Los hallazgos obtenidos desde análisis SEM en la identificación de fases para la 

estructura salida de fundición es totalmente consistente con los resultados de simulación 

computacional y difracción de rayos X y muestran una segregación evidente entre la 

zona dendrítica e interdendrítica de la aleación. Adicionalmente, los resultados 

obtenidos por SEM-EDS validan los resultados del nuevo método analítico de 

predicción de fases propuesto en la sección 3.3.5. 

Se puede observar en la tabla 14 la composición química resultante para cada fase 

identificada mediante EDS. La relación entre hierro y cromo de la zona 3 da como 

resultado 0.93. Basado en esta relación, se concluye que la fase cumple con el politipo 

AB(Cr,Fe) y correspondería a fase σ. 

 

Tabla 14. Resumen de resultados obtenidos por EDS en la figura 28. 

Zonas Fase Fe Cr Ni Cu Ti V 
1 Matriz 36.89 24.22 29.26 5.63 0.95 3.05 
2 MX(Ti,C) 20.88 14.78 16.83 3.31 44.23 0.00 
3 σ(Cr,Fe) 31.90 34.18 25.59 5.26 0.88 2.49 

 

 

En la figura 32 se observa el resultado de la cuantificación del tamaño de la fase γ’ en la 

zona dendrítica e interdendritica realizada mediante ImageJ. La diferencia de tamaño 

observada y discutida anteriormente se encuentra respaldada por los hallazgos obtenidos 

por [332,333]. El tamaño de precipitado de la fase γ' se encuentra dentro de los rangos 

reportados por Ren et al. [334] y Joele et al. [335]. 
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Figura 32. Distribución del tamaño de la fase γ' en la zona dendrítica e interdendrítica. 

 

Los resultados de SEM en la aleación HEA1-solubilizada se pueden observar en la 

figura 33. Los precipitados observados corresponden principalmente a fase σ y en menor 

medida precipitados de carburo de titanio. La fase σ se caracterizó por tener una relación 

entre cromo y hierro entre 1.03 y 1.25, por lo cual, considerando la distorsión que 

produce el volumen de excitación sobre los resultados de EDS se considera que cumple 

el politipo de la fase σ AB(Cr,Fe). El detalle de la composición química de cada zona 

analizada se puede observar en la tabla 15. 
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Figura 33. Identificación de fases mediante microscopía electronica de barrido y espectroscopía 
de absorción de energía en aleación HEA1-1200: a) HEA1-1200 con 2000x de magnificación; b) 
espectro EDS zona 1; c) espectro EDS zona 2; espectro EDS zona 3; e) espectro EDS zona 4. 

 

Tabla 15. Resumen de resultados obtenidos por EDS en la figura 30. 

Zonas Fase Fe Cr Ni Cu Ti V 
1 σ(Cr,Fe) 29.6 28.62 28.3 5.54 4.92 3.02 
2 σ(Cr,Fe) 34.69 27.93 27.73 5.61 1.10 2.94 
3 σ(Cr,Fe) 35.59 28.89 27.26 4.91 0.66 2.69 
4 MX(Ti,C) 22.80 16.93 16.73 3.10 37.47 2.97 
 

En la figura 34.a) se puede observar la microestructura resultante del tratamiento termico 

a 600°C. Es posible observar la presencia de fase σ, carburos de titanio y precipitados γ’ 

en la matriz austenitica. El resultado del analisis EDS en cada zona se observa en la tabla 

16. La relación entre hierro y cromo de la fase σ es de 1.26 un rango aceptable para 

cumplir la relación del politipo dado. En cambio para la fase γ’ no se observa el politipo 
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A3B, lo que se encuentra relacionado con el tamaño del haz de electrones que genera un 

volumen de exitación que impide observar correctamente la relación del politipo. Sin 

embargo, es importante destacar que el porcentaje en peso del contenido de Ni y Cu 

aumentaron significativamente respecto a la matriz, lo que se encuentra relacionado con 

los precipitados de γ’ en la zona eutectica analizada. 

 

Figura 34. Identificación de fases mediante microscopía electronica de barrido y espectroscopía 
de absorción de energía en aleación HEA1-600: a) HEA1-600 con 1300x de magnificación; b) 
espectro EDS zona 1; c) espectro EDS zona 2; d) espectro EDS zona 3. 

 

Tabla 16. Resumen de resultados obtenidos por EDS en la figura 31. 

Zonas Fase Fe Cr Ni Cu Ti V 
1 MX(Ti,C) 22.05 12.30 17.42 3.69 40.53 4.02 
2 σ(Cr,Fe) 36.63 29.01 24.95 4.48 0.96 3.97 
3 γ'(Ni,Ti) 36.25 17.53 32.57 9.57 1.31 2.77 
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3.4.3 Caracterización mecánica de aleación HEA1 

Los resultados de dureza obtenidos para la aleación HEA1 se dividen en las tres 

condiciones de analisis, las cuales son: salida de fundición, con tratamiento térmico a 

1200°C (HEA1-1200) y con tratamiento térmico a 600°C (HEA1-600). Los resultados se 

resumen en la tabla 17. Al analizar la respuesta de dureza en la aleación salida de 

función se observa un aumento considerable en la dureza en la región interdendritica, lo 

que se atribuye a la interacción de precipitados TiC y σ. Despues de evaluar la aleación 

con tratamiento térmico a 1200°C se observa una disminución en la dureza, lo que es 

consistente con los resultados de difracción de rayos X debido a la disminución de fase σ 

y precipitados TiC en la aleación. Los resultados son consistentes con el rango de dureza 

para aleaciones FCC dopadas con C [336]. La muestra con HEA1-600 refleja un 

aumento agresivo en la dureza incluso respecto a la condición salida de fundición. Esto 

se produce por las fases presentes (σ y TiC) en ambas condiciones, lo que produce 

durezas equivalentes entre ambas. Sin embargo, la muestra HEA1 al presentar mayor 

segregación tiene una mayor desviación. Este aumento se debe a la precencia de 

intermetálicos durante el refuerzo mecánico de la aleación. Los precipitados encontrados 

mediante difracción de rayos X consisten en fase σ, γ’ y B2. En este contexto, es 

esperable un aumento de la dureza en la aleación con tratamiento termico a 600°C. 
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Tabla 17. Resumen de resultados de dureza y microdureza en aleación HEA1. 

Aleación Dureza (HRB) Micro dureza (HV) 

HEA1 78 ± 6 150 ± 7 (ID) 
HEA1 95 ± 5 (D) 

HEA1-1200 66.9 ± 3 124 ± 5 
HEA1-600 82.3 ± 2 174 ±3 

Nota: La nomenclatura ID indica las mediciones realizadas en la zona interdendritica y D indica las 
mediciones realizadas en la zona dendritica de la aleación. 

 

Los resultados de nanodureza en la aleación salida de fundición se observan en la figura 

35. Se distingue una ligera diferencia entre la dureza de la zona dendritica e 

interdendritica para la fase eutectica γ+γ’. La dureza obtenida en la zona dendritica es 

4.97 GPa, mientras que para la zona interdendrítica, la nanodureza aumenta a 6.58 GPa. 

Como se discutió anteriormente en la microdureza, este efecto es debido a la interacción 

de los precipitados bajo el indentador. Sin embargo, a nivel de nanoescala las 

condiciones de borde y de restricción que existen entre los precipitados, el flujo de 

dislocaciones y la contribución de los nanoprecipitados γ’ es captado de manera 

eficiente por el indentador. Los resultados de nanodureza obtenidos son consistentes con 

los reportados por Stamborska et al. [337] quienes obtienen una nanodureza de 5.54 GPa 

para la zona eutectica γ+γ' con γ'(Ni3Al). La diferencia entre la nanodureza obtenida en 

[337] se debe a la composición química de la aleación y del refuerzo γ'(Ni3Al) respecto 

al refuerzo γ'(Ni3Ti). Cui et al. [338] investigaron la nanodureza en las zonas dendriticas 

e interdendriticas en una aleación de alta entropía CoFeNiMnTix observando que la 

nanodureza en la zona interdendritica es mayor que en la zona dendritica. Los resultados 

de nanodureza obtenidos por [338] en las zonas dendriticas e interdendriticas son de 4.6 

GPa y 6.2 GPa, respectivamente. Los resultados presentados anteriormente de Cui et al. 
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[338] permiten corroborar los resultados obtenidos en este trabajo de grado y justifican 

el analisis fenomenologico que genera esta diferencia de durezas.  

En la figura 35, tambien es posible observar la nanodureza obtenida para la fase σ, la 

cual, corresponde a 12.2 GPa. Estos resultados son respaldados y consistentes con los 

obtenidos por You et al.[339]  quienes cuantificaron la nanodureza de la fase σ entre 

12.22 y 14.72 GPa para una aleación de alta entropía Fe40Mn40Co10Cr10.  

 

Figura 35. Perfil de nanoindentación por el método de mapeo acelerado de propiedades XPM en 
muestra salida de fundición. 

 

En las curvas P-h de la figura 36.a, no se observa ningún efecto de maclado, debido 

principalmente a la característica microestructural dendrítica de la aleación evaluada. Sin 

embargo, si es posible observar el cambio de pendiente en la gráfica carga-
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desplazamiento de la fase eutéctica γ+γ' dendrítica y γ+γ' interdendrítica, este efecto se 

produce por la restricción que proporciona el tamaño de los precipitados γ' al 

deslizamiento de las dislocaciones en la zona interdendrítica y su mayor enriquecimiento 

en Ti. Por otro lado, la fase σ es extremadamente rígida, característica intrínseca debida 

a su alta densidad.  

La figura 36.b muestra la activación del flujo de dislocaciones bajo la punta del 

indentador al observar el pop-in en la zona eutéctica dendrítica e interdendrítica. Se 

puede observar que para la zona interdendrítica, el pop-in comienza antes debido a que 

existe una mayor capacidad de flujo de dislocaciones entre los precipitados γ'. La zona 

eutéctica interdendrítica presenta un pop-in con activación retardada del flujo de 

dislocaciones en comparación con la zona eutéctica dendrítica. Esta observación se 

atribuye al enmarañamiento de dislocaciones en la zona interdendrítica debido a la alta 

concentración de precipitados identificada en esta zona. Este fenómeno se produce 

porque los precipitados aumentan el esfuerzo cortante necesario para activar el flujo de 

dislocaciones en la zona de contacto hertziano bajo la punta del indentador, desplazando 

el pop-in hacia valores de carga más elevados.  

Utilizando la ecuación 9, se obtiene el esfuerzo cortante de activación de la dislocación 

en la zona eutéctica γ+ γ' en las regiones dendrítica e interdendrítica. El esfuerzo 

cortante de activación del flujo de dislocaciones en las regiones dendrítica e 

interdendrítica considerando que el modulo residual es de 198 GPa y 215 GPa, 

respectivamente. Los resultados obtenidos indican una tensión de activación de 6,37 
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GPa para una carga pop-in de 45,37 µN en la región dendrítica y de 7,28 GPa para una 

carga pop-in de 57,25 µN. Los resultados se encuentran dentro del rango de activación 

indicado por He et al. [299] correspondiente al 10% del módulo de elasticidad 

transversal de la austenita de 7,2 GPa. 

 

Figura 36. Curva de nanoindentación P-h para las zonas eutecticas (γ+γ') y fase σ: a) curvas P-h 
de fases identificadas; b) zona de flujo de dislocaciones en región eutecticas dendriticas e 
interdendriticas. 

 

La figura 37 muestra el comportamiento de fluencia de la estructura eutéctica γ+γ' en las 

zonas dendrítica e interdendrítica. Basándose en lo anterior, se obtuvieron los 

coeficientes de límite elástico analizando la zona elástica de la curva P-h en cada fase. 

Se puede observar que hay cambios en la pendiente, lo que indica diferentes 

mecanismos de fluencia en el material. El coeficiente de fluencia observado indica que 

la fluencia se produce principalmente bajo un mecanismo de difusión al principio de la 

zona dendrítica. Esto es totalmente consistente con los resultados observados por SEM, 

visualizando que la zona dendrítica carece de precipitados ya que éstos precipitan 

preferentemente en la zona interdendrítica. Estos resultados son consistentes con los 
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obtenidos por Lee et al. [269] en una aleación de alta entropía CoCrFeMnNi con 

estructura cristalina FCC. Por lo tanto, se puede deducir que las aleaciones de alta 

entropía con estructura FCC. El mecanismo de difusión puede ser por difusión reticular 

como estipula Nabarro - Herring o por fluencia en el límite de grano [269,270,340,341]. 

Sin embargo, el mecanismo de difusión de Nabarro-Herring es un mecanismo que se 

produce por aporte de energía térmica. 

Del análisis anterior se deduce que el mecanismo de difusión presente en el inicio de la 

zona dendrítica es el mecanismo de difusión de Coble para un coeficiente de fluencia n ̴ 

1, analizado previamente por Lee et al. [269] y corroborado por Chokshi [342]. 

Consecuentemente a la fluencia por deformación con n = 1, se observa un cambio en la 

pendiente durante el proceso de carga, que produce un coeficiente de fluencia n = 0.45, 

indicando una relajación en la interacción en la fluencia por difusión. Por último, se 

observa un aumento considerable del coeficiente de fluencia. Este aumento de la 

pendiente se atribuye a la interacción de las dislocaciones con la fase γ' en la zona 

dendrítica, y la zona de relajación previa a la activación del mecanismo de refuerzo por 

precipitación puede atribuirse al flujo libre de dislocaciones sin enredo en el precipitado. 

El refuerzo activo por precipitación se libera por el coeficiente de fluencia observado, 

estando en el rango de n = 3 - 8 para producir refuerzo por deslizamiento de 

dislocaciones, previamente analizado en trabajos de fluencia bajo nanoindentación 

[269,340,341]. 
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Por otra parte, se observan varias zonas de transición al analizar la respuesta a la 

fluencia de la zona interdendrítica. Al principio de la interacción de fluencia, se observa 

un coeficiente n = 4,4, lo que indica una activación temprana del refuerzo mecánico por 

precipitación. Este refuerzo temprano se atribuye a la alta concentración de precipitados 

en la zona interdendrítica observada previamente por SEM interactuando con las 

dislocaciones. Al existir una mayor concentración de obstáculos al desplazamiento de la 

dislocación, la zona eutéctica γ+γ' interactúa con las dislocaciones activando el 

mecanismo de refuerzo. El factor n observado al inicio de la zona interdendrítica es muy 

similar al observado en la zona dendrítica posterior a la zona de relajación. Por tanto, es 

razonable asociar la interacción de esta zona inicial con los precipitados γ'. Sin embargo, 

se puede visualizar que el refuerzo por precipitación en la zona al inicio de la interacción 

de la zona de fluencia no es estable ya que el coeficiente de fluencia disminuye a n=2.87 

y posteriormente a n=0.89, siendo evidente la transición de refuerzo por deslizamiento 

de dislocaciones a un estado de difusión por límite de grano a temperatura ambiente. 

 

Figura 37. Respuesta de fluencia por nanoindentación: a) zona dendrítica; b) zona 
interdendrítica. 
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El fenómeno observado en la zona eutéctica dendrítica e interdendrítica con el 

mecanismo de fluencia puede atribuirse a que la fracción volumétrica de precipitados γ' 

generada durante la solidificación no es alta o suficiente para producir un mecanismo 

más eficiente en la interacción con la dislocación. El esfuerzo cortante que une el 

enmarañamiento de la dislocación con el precipitado necesario para continuar el flujo 

plástico no es elevado. Por lo tanto, es fácil continuar el desplazamiento de la 

dislocación cuando el dominio coherente no presenta una alta densidad de dislocaciones. 

Este fenómeno podría indicar que los precipitados γ' generan un refuerzo mecánico 

eficiente a alta fracción de volumen y densidad de dislocaciones en el dominio 

coherente. Después de la zona de relajación (n=0,89), se observa de nuevo un refuerzo 

del estado de fluencia por el mecanismo de deslizamiento de dislocaciones e interacción 

con precipitados aumentando el coeficiente de fluencia a n=4,6 y n=5,66 en la última 

zona de interacción representando la posible saturación del dominio coherente con 

densidad de dislocaciones y la alta interacción de precipitados en la zona interdendrítica 

con la restricción del flujo plástico continuo. 

La respuesta a nanoescala de la aleación HEA1 con tratamiento térmico a 600°C y 

1200°C se puede visualizar en la figura 35. La respuesta a nanoindentación de la 

aleación HEA1-1200 (ver figura 38.a)) presenta leves pop – in caracteristicos de un 

proceso de limitación de flujo plastico. Las no linealidades observadas representan y son 

caracteristicas de un proceso de maclado a nanoescala. Sin embargo, la intensidad es 

baja. El mismo efecto se puede visualizar en la figura 38.b) para la aleación HEA1-600, 
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donde los pop-in son más intensos que para el caso HEA1-1200. La SFE calculada para 

la aleación de alta entropía HEA1 mediante JMatPro fue de 32.25 mJ/m2 estando en el 

rango superior de la energía de falla de apilamiento requerida para producir maclado. 

Sin embargo, mediante la ecuación (2) se obtuvo experimentalmente una SFE de 22.5 

mJ/m2 para la aleación HEA1-1200 y de 27.7 mJ/m2 para la aleación HEA1-600. Basado 

en la energía de falla de apilamiento obtenidas, es esperable obtener maclado en la 

aleación. Sin embargo, es probable que la indentación debido a sus niveles de carga, solo 

genere nanomaclado en la estructura FCC. Esto podría explicar su intensidad de 

respuesta baja al pop - in. También es notoria la mayor dureza presente en la aleación 

HEA1-600 respecto a la aleación HEA1-1200. Los resultados de nanodureza obtenidos 

para la aleación HEA1-600 es de 6.88 GPa, mientras que para la aleación HEA1-1200 la 

nanodureza es de 4.96 GPa. Estos resultados se atribuyen a los grados de libertad que 

proporcionan la fase B2, γ’ y σ en la aleación HEA1-600. Nuestros resultados también 

están respaldados por Fan et al. [343] que obtuvieron una nanodureza media de la 

estructura FCC de 4,51 GPa, y Shen et al. [344] que informaron de una nanodureza de la 

estructura FCC de 5,76 GPa. 
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Figura 38. Curvas p-h aleación HEA1: a) aleación HEA1-1200; b) aleación HEA1-600. 

 

La respuesta a la compresión puede observarse en la Figura 39.a, donde se evidencia que 

la aleación HEA1 salida de fundición alcanza una resistencia a la compresión de 2611 

MPa con una deformación del 85,6%. La respuesta mecánica en la aleación de alta 

entropía investigada es inusualmente alta, con una gran contribución de ductilidad para 

una estructura FCC y FCC+IM [35].  

George et al. [35] realizaron una recopilación de la respuesta mecánica de aleaciones de 

alta entropía. Su estudio obtuvo sólo dos aleaciones FCC + IM o FCC con una respuesta 

mecánica a compresión con una ductilidad superior al 60% y una tensión de compresión 

entre 1000 MPa y 2000 MPa. Estos resultados demuestran que la aleación obtenida en 

esta investigación presenta una notable respuesta compresiva entre las estructuras FCC y 

FCC+IM con una considerable capacidad de absorción de energía. Esta elevada 

velocidad de deformación y resistencia a la compresión se atribuyen a las fases σ y TiC 

distribuidas coherentemente en la zona interdendrítica y a la fase eutéctica γ+γ' en la 
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zona interdendrítica y dendrítica. Joseph et al. [345] obtuvieron una aleación FCC con 

una resistencia y deformación verdadera sobresalientes, que consistía en una resistencia 

a la compresión verdadera máxima de 1378 MPa con una deformación verdadera del 

97% y con un alto grado de asimetría a la tracción obteniendo una resistencia a la 

tracción verdadera máxima de 210 MPa con una deformación verdadera del 38%.  

Zhang et al. [346] obtuvieron una resistencia a la compresión de 2580 MPa con una 

ductilidad del 21% en una aleación FeMnCoCr de alta entropía con refuerzo mecánico 

por elemento intersticial cuando se dopó con N. El efecto de alta resistencia a la 

compresión observado en [346] es similar al obtenido en esta investigación. Sin 

embargo, nuestra aleación presenta una mayor tasa de absorción de energía indirecta al 

tener una deformación del 85,6%. Además, al comparar nuestros resultados con los 

obtenidos por Joseph et al. [345] se destaca una respuesta mecánica satisfactoria en 

tracción y compresión, permitiendo un rango funcional para cargas mixtas en 

condiciones de servicio. Por otro lado, la aleación obtenida por Joseph et al. [345] sólo 

destacaría en aplicaciones que requieran una alta absorción de energía en compresión, 

como disipadores sísmicos. 
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Figura 39. Respuesta mecánica de aleación HEA1 salida de fundición: a) respuesta mecánica a 
compresión; b) respuesta mecánica a tracción; c) comparación de asimetría en tracción – 
compresión; d) tasa de endurecimiento por deformación. 

 

La figura 39.b representa el comportamiento bajo cargas de tracción de la aleación 

HEA1 salida de fundición. La respuesta mecánica bajo tracción obtenida por la aleación 

investigada es una resistencia máxima a tracción de 598,45 MPa y una deformación del 

72,79%. Estos resultados son sobresalientes dentro de las aleaciones de alta entropía con 

estructura FCC en comparación con los datos de la revisión de Li et al. [347]. 

A partir de los resultados de tracción presentados, se obtiene una PSE de 43,56 GPa%, 

lo que indica un alto índice de tolerancia al daño en una estructura salida de fundición. 
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Esta tolerancia al daño es adecuada para aplicaciones aeroespaciales porque se encuentra 

en el rango requerido y por encima del valor PSE de las aleaciones utilizadas en el área 

aeroespacial y energética. Wu et al. [348] diseñaron una aleación FCC eutéctica de alta 

entropía obteniendo una resistencia máxima a la tracción de 1100 MPa y una 

deformación del 17% en condición salida de fundición. Estos resultados dan un producto 

PSE de 18,7 GPa%, lo que indica que tiene una tolerancia al daño convencional. He et 

al. [349] obtuvieron una PSE de 42,66 GPa% con una resistencia máxima a la tracción 

de 1094 MPa y una deformación del 39% en una aleación (FeCoNiCr)94Ti2Al4 FCC+γ'. 

Aunque los resultados son similares en cuanto a tolerancia al daño, los campos de 

aplicación son diferentes debido a la extraordinaria respuesta mecánica de ambas 

aleaciones. Los resultados obtenidos en nuestra investigación posicionan a la aleación 

HEA1 entre las mejores HEA reportadas en la revisión de respuesta mecánica de Li et 

al. [33]. 

En la figura 39.c se compara la respuesta mecánica en condiciones de tensión y 

deformación verdaderas en la aleación HEA1. Se observa un alto grado de asimetría en 

la resistencia máxima. Sin embargo, en el límite elástico, la respuesta reduce su 

asimetría. Los comportamientos de asimetría están siendo investigados actualmente en 

aleaciones de alta entropía, principalmente para determinar si la asimetría es producida 

por la microestructura o por un mecanismo de refuerzo activo bajo un tipo de carga 

preferente [345]. 
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La figura 39.d muestra la velocidad de endurecimiento por deformación de la aleación 

en condiciones de tracción y compresión, respectivamente. Se puede observar que el 

primer cambio en la pendiente se produjo en la respuesta mecánica de tracción, lo que 

significa que el mecanismo de deslizamiento de dislocaciones se activa primero en el 

ensayo de tracción. También puede observarse que no se produce un aumento del 

endurecimiento dentro del dominio de deformación. Por lo tanto, no hay ningún otro 

mecanismo de endurecimiento asociado, como la macla o la transformación de fase 

[350]. Debido a la mayor ductilidad en la respuesta mecánica de compresión, es evidente 

un mayor movimiento de dislocaciones en relación con la respuesta mecánica de 

compresión. 

La figura 40 contiene la respuesta mecánica de la aleación HEA1-1200 y HEA1-600. Es 

posible observar que la aleación con tratamiento térmico a 600°C presenta una 

significativa mejoría en su resistencia máxima a la tracción con una perdida parcial de la 

ductilidad. La resistencia adicional se encuentra asociada a los mecanismos de 

interacción entre dislocaciones y precipitados en la matriz como mecanismo adicional al 

observado en la muestra solubilizada. Sin embargo, es posible observar que la 

deformación en ambas condiciones de tratamiento térmico es similar. La deformación 

máxima obtenida para la muestra HEA1-1200 es de 81.46%, mientras que la 

deformación máxima para la aleación HEA1-600 es de 79.82%. En cambio, la diferencia 

entre la resistencia máxima a la tracción es significativa. La aleación HEA1-1200 

presenta una resistencia máxima de 492.21 MPa, mientras que la aleación HEA1-600 

tiene una resistencia máxima de 596.87% MPa. La principal diferencia en la ductilidad 
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se atribuye a los mecanismos de refuerzo por precipitación presentes en ambas 

aleaciones. La presencia de fase B2 identificada por difracción de rayos X en la aleación 

HEA1-600 proporciona un equilibrio entre ductilidad y resistencia en aleaciones de alta 

entropía [19,351–353]. 

 

 

Figura 40. Respuesta mecánica de aleación HEA1 – 1200 y HEA1 – 600 a tracción. 

 

Los resultados obtenidos por tracción uniaxial en la aleación HEA1 en sus distintas 

condiciones de tratamiento térmico se pueden visualizar en la Tabla 18. 

Tabla 18. Características mecánicas de aleación HEA 1 en distintas condiciones de tratamiento. 

Temperatura °C YS MPa UTS MPa ME% PSE GPa% 
HEA1 215.16 598.45 72.79 43.56 
HEA1-1200 225.12 592.21 81.46 48.24 
HEA1-600 223.35 596.87 79.82 47.64 
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La figura 41 muestra la zona de fractura en tracción de la aleación HEA1 en las tres 

condiciones evaluadas. Se puede observar la presencia de grandes bandas de 

deslizamiento, de las cuales, muchas presentaron estrías severas resultantes de la gran 

deformación durante el rango plástico. Las bandas deslizantes dan cuenta de una 

deformación uniforme, lo cual es consistente con el mecanismo observado en los 

ensayos de tracción y SEM. Estos resultados concuerdan con lo expuesto y observado 

por Li et al. [354] en mecanismos de fractura en aleaciones de alta entropía. El ángulo de 

las bandas de deslizamiento se encuentra en un rango de 39° a 47° en todas las muestras, 

siendo este característico del deslizamiento de dislocaciones al estar sometidas a cargas 

axiales en tensión y corresponde al ángulo de cortante máximo. Adicionalmente, se 

encontró un ángulo segundario de deslizamiento que se encuentra entre 20° y 30° para 

todas las muestras.  

 

Figura 41. Imágenes de microscopía electrónica de barrido en zonas de fractura de muestras 
ensayadas en tracción: a) zona de estricción – ruptura HEA1 salida de fundición; b) zona de 
estricción – ruptura HEA1-1200; c) zona de estricción – ruptura HEA1-600; d) zona de falla 
HEA1 salida de fundición; e) zona de falla HEA1-1200; f) zona de falla HEA1-600. 
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Estos resultados indican que existen dos orientaciones de tensión preferenciales en la 

aleación HEA1 sin importar su condición de tratamiento térmico, teniendo una 

capacidad de deformación homogénea en todo el rango plástico. Las bandas de 

deslizamiento primarias se caracterizan por tener una alta intensidad de deformación y 

con un patrón escalonado (ver figura 41.a),b),c)). La alta intensidad observada explica la 

tensión principal en esa dirección, que es consistente con la dirección preferencial de las 

microfisuras y el ángulo de esfuerzo cortante máximo por el deslizamiento preferencial 

de las dislocaciones en este tipo de estructuras. Estas bandas de deslizamiento primarias 

también muestran un patrón de daño discontinuo, el cual está relacionado con una alta 

tasa de absorción de energía, reduciendo así la aparición y propagación severa de grietas. 

En cambio, las bandas deslizantes secundarias se asocian a discontinuidades formada 

por la propagación de daño o de líneas de plasticidad en contacto con precipitados 

generando un cambio en el ángulo de deslizamiento. Las figuras 41.d),e),f) presentan 

micro agujeros característicos de daño por deformación plástica en metales. 

En la figura 42, se puede observar la muestra HEA1-600 con diferentes temperaturas de 

ensayos de tracción, las cuales consistieron en temperatura ambiente, 250°C, 600°C y 

800°C. La muestra ensayada a 250°C presenta un aumento del esfuerzo de fluencia y 

una disminución del esfuerzo máximo a la tracción respecto a la muestra ensayada a 

temperatura ambiente. Este aumento en la ductilidad puede estar relacionado a un efecto 

de flujo plástico relevante. La muestra ensayada a 250°C tiene un comportamiento de 

inestabilidad de flujo plástico en la curva esfuerzo deformación sobre la fluencia. Este 

comportamiento está relacionado con un mecanismo limite asociado al efecto TWIP que 
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involucra la generación de dislocaciones y su deslizamiento. Esto ocurre debido a la 

influencia que tiene sobre el mecanismo TWIP la energía de falla de apilamiento y su 

dependencia con la temperatura. La energía de falla de apilamiento con la temperatura 

aumenta, lo que produce un comportamiento de generación y deslizamiento de 

dislocaciones al estar en el umbral de temperatura límite de la energía de falla de 

apilamiento requerida para su formación. Adicionalmente, se debe contemplar el efecto 

del envejecimiento por deformación dinámica y el anclamiento de dislocaciones bajo 

campos difusivos [355]. Por otro lado, el aumento de la ductilidad puede estar 

relacionado a un aumento del tamaño de grano durante el ciclo de calentamiento. El 

efecto de inestabilidad en la curva esfuerzo deformación es más pronunciada para la 

temperatura de 600°C y a los 800°C desaparece. El análisis del fenómeno se describirá a 

continuación. 

Las estrías o inestabilidades observadas a 250°C y 600°C se asocian a un 

comportamiento de flujo plástico. Este comportamiento indica que existe un estado de 

relajación intermedia en el estado de tensión del material. Este fenómeno no se observa a 

temperatura ambiente, debido a que los mecanismos de plasticidad son constantes y 

generan una restricción al movimiento de la dislocación efectivo. Sin embargo, al 

aumentar la temperatura a 250°C, el efecto del maclado se reduce debido a la activación 

de planos de deslizamiento adicionales y el aumento de la energía de falla de 

apilamiento. Estos fenómenos generan un estado de inestabilidad en el refuerzo, 

reduciendo el anclamiento efectivo de las dislocaciones produciendo la relajación que 

muestra la curva esfuerzo deformación. Adicionalmente, existe un mecanismo difusivo, 
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que genera vacancias parciales y esto es aún más pronunciado cuando existen elementos 

intersticiales como es el carbono en esta aleación. Este fenómeno de flujo plástico está 

asociado con el envejecimiento por deformación dinámica que consiste en la interacción 

de dislocaciones móviles y átomos de soluto en difusión durante la deformación plástica 

descrito por el efecto Portevin-Le-Chatelier [355]. Basado en lo expuesto anteriormente, 

es posible describir la curva de esfuerzo deformación realizada a 600°C. El aumento de 

la temperatura indica claramente la inexistencia de dislocaciones debido al aumento de 

la energía de falla de apilamiento y su respectiva supresión. Por otro lado, la temperatura 

elevada aumenta los mecanismos difusivos generando un consistente aumento del estado 

de relajación durante el flujo plástico y se encuentra dominado solamente por el efecto 

Portevin-Le-Chatelier [239]. Para la temperatura de 800°C el efecto no se presenta 

debido a una pérdida de átomos de soluto atrapados en bucles de dislocación como lo 

indico previamente Brechtl et al. [356]. 

Otto et al. [357] evaluaron la respuesta mecánica de la aleación de alta entropía FCC 

CoCrFeMnNi refractaria a distintas temperaturas. Ellos obtuvieron una resistencia 

máxima de 560 MPa y 60% de deformación a la fractura a 20°C, mientras que la 

aleación HEA1-600 tiene una resistencia máxima a la tracción de 596.8 MPa con 

79.82%. Los resultados obtenidos indican que la aleación desarrollada en esta tesis 

doctoral tiene un desempeño superior para aplicaciones estructurales a temperatura 

ambiente. La resistencia a altas temperaturas de la aleación evaluada en [357] indicó que 

a 600°C y 800°C se obtuvieron resistencias máximas a la tracción equivalentes a 360 

MPa con 50% de deformación a la falla y 100 MPa con 65% de deformación a la falla 
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respectivamente. La aleación HEA1-600 en cambio, presenta una resistencia de 517.77 

MPa con 58.07% de deformación a la falla y 266.61 MPa con 38.21% de deformación a 

la falla. La aleación desarrollada presentada en este trabajo de investigación demuestra 

que tiene una resistencia 43.82% superior a 600°C y 62.49% a 800°C respecto a la 

aleación refractaria FCC desarrollada por Otto et al. [357]. 

 

Figura 42. Resultados de tracción uniaxial a diferentes temperaturas para la aleación HEA1-600. 

 

La respuesta mecánica obtenida en la figura 42 es superior al acero super austenítico 

30Cr25Ni32Mo3 investigado por Ebrahimi et al. [358]. Ellos reportaron una resistencia 

máxima de 583 MPa con una deformación de un 45.5% a temperatura ambiente y una 

resistencia a la tracción a 800°C de 255 MPa con una deformación de 28 % 

aproximadamente. Tian et al. [359] evaluó mecánicamente el acero super austenítico 

16Cr25Ni obteniendo como resistencia máxima 722 MPa y una ductilidad de 19% al 
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añadir un 2% en peso de Si. También registro una resistencia máxima a la tracción de 

675% con un 37.5% de deformación al añadir un 0.03% en peso de silicio. La resistencia 

máxima a la tracción del acero con 0.03% de silicio a 550°C fue de 524 MPa y 42.3% de 

deformación. Ding et al. [360] evaluaron la resistencia a tensión en diferentes 

temperaturas de superaleaciones base níquel. La resistencia máxima a la tracción a 

temperatura ambiente para la aleación DD6 es de 1200 MPa con una deformación 

aproximada de un 18%. Al aumentar la temperatura, a 750°C la resistencia máxima a la 

tracción es de 1250° MPa aproximadamente con una deformación de 8%. Zhang et al. 

[361] evaluaron la resistencia a altas temperaturas de la aleación Inconel 718 obteniendo 

una resistencia máxima a la tracción de 1400 MPa con una deformación de 35% a 

temperatura ambiente. Sin embargo, al evaluar la respuesta mecánica a 650°C 

obtuvieron una resistencia máxima de 1190 MPa con una ductilidad de 37% 

aproximadamente. 

Los antecedentes expuestos anteriormente describen la respuesta mecánica de aleaciones 

avanzadas con base austenítica (ver figura 43). Al comparar la aleación HEA1 con los 

aceros super austeníticos, estos presentan una resistencia máxima a la tracción similar y 

una ductilidad notablemente inferior. Por otro lado, las superaleaciones base níquel, 

exhiben una resistencia considerablemente mayor que la aleación HEA1, pero la 

deformación es significativamente inferior. En resumen, la aleación HEA1 presenta una 

resistencia adecuada para una aleación austenítica de alta resistencia proporcionada el 

mecanismo de precipitación y una ductilidad superior a aleaciones y super aleaciones 
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austeníticas lo que supera o equipara la tasa de absorción de energía indirecta (tolerancia 

al daño).  

 

Figura 43. Gráfico comparativo de respuesta mecánica de aleaciones avanzadas de base 
austenítica y la aleación HEA1: a) resistencia máxima a la tracción; b) deformación a fractura. 
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Li et al. [33] analizaron la respuesta mecánica de aleaciones de alta entropía y 

compararon su comportamiento respecto a aleaciones tradicionales. Al comparar la 

aleación HEA1-1200 tiene una tolerancia al daño máxima a temperatura ambiente de 

48.24 GPa%, valor que se encuentra cercano a la media de los aceros austeníticos de alta 

resistencia que tienen una tolerancia al daño de 53 GPa% aproximadamente. De igual 

manera, se encuentra por sobre la tolerancia al daño promedio de una super aleación 

base níquel equivalente a 42 GPa%. Esto permite corroborar que la aleación diseñada se 

encuentra por sobre las super aleaciones base níquel utilizadas comúnmente en el área 

aeroespacial en tolerancia al daño, aun cuando estas últimas presentan mejores 

resultados en resistencia máxima a la tracción. 

La discusión anterior, verifica que la aleación HEA1-600 tiene una resistencia 

destacable a altas temperaturas respecto a aleaciones de alta entropía refractaria debido a 

los mecanismos de refuerzo con los cuales se diseñó. Yang et al. [362] evaluaron la 

aleación de alta entropía refractaria Al0.1CoCrFeNi a altas temperaturas. La resistencia 

máxima obtenida en [362] a 600°C fue de 220 MPa y 28% de deformación máxima a la 

falla, siendo inferior a la resistencia obtenida en este trabajo. Además, la tolerancia al 

daño a altas temperaturas obtenida para la aleación HEA1-600 es de 30.06 GPa% a 

600°C y 10.18 GPa% a 800°C. Estos resultados indican que la tolerancia al daño de la 

aleación es adecuada para altas temperaturas y trabajo en condiciones energéticas y 

aeroespaciales hasta una temperatura de 600°C. Temperaturas superiores a esta podrían 

generar una alta capacidad de falla prematura para condiciones de trabajo de alto 

desempeño. Sin embargo, la respuesta mecánica a 800°C es superior a las dos aleaciones 
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de alta entropía señaladas. También se encuentra por sobre la media de aleaciones de 

alta entropía FCC y FCC+Im reportadas para trabajo a bajas y altas temperaturas, lo que 

se puede respaldar con el trabajo realizado por Goorse et al. [363] y Li et al. [33]. Las 

características de la respuesta mecánica se pueden observar en la tabla 19. 

Tabla 19. Características mecánicas de la aleación HEA1-600 a altas temperaturas. 

Temperatura °C YS MPa UTS MPa ME% PSE GPa% 
20 206.59 596.87 79.82 47.64 
250 246.60 571.64 86.32 49.34 
600 190.35 517.77 58.07 30.06 
800 203.02 266.61 38.21 10.18 

 

Se puede observar que la perdida de resistencia a la tracción entre la aleación HEA1-600 

ensayada a 250°C es baja respecto a la muestra ensayada a temperatura ambiente y la 

ductilidad como se indicó anteriormente aumenta parcialmente, siendo una aleación apta 

para trabajar a temperaturas de servicio de 250°C. En cambio, cuando la temperatura 

aumenta a 600°C existe una disminución de la ductilidad, efecto observado comúnmente 

en aceros TWIP debido a la nula interacción de maclas en el campo de plasticidad [364]. 

El ensayo a 600°C aún muestra una resistencia y deformación adecuada y se deduce que 

tendría una respuesta aceptable a altas temperaturas, aunque para verificar este 

comportamiento se debe evaluar los efectos cinéticos de transformación y 

engrosamiento de fases mediante ensayos de termofluencia. 

En la figura 44 se puede visualizar la tasa de endurecimiento por deformación de las 

aleaciones HEA1-600 a las respectivas temperaturas de ensayos de tracción. Se puede 

observar que en todos existe presencia de pequeñas inestabilidades. Para la aleación 
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ensayada a temperatura ambiente se puede observar que no existe presencia de un 

aumento considerable del endurecimiento por deformación, lo que no es característico 

en aleaciones con mecanismo TWIP. Sin embargo, es un comportamiento observado en 

aleaciones de alta entropía que contienen este mecanismo de plasticidad inducida por 

maclado a nivel de nano escala [365–367]. El mismo fenómeno fue observado en la 

aleación de alta entropía Cr10MnxFe80-xCo10 con mecanismo TRIP reportada por Li et al. 

[368]. Este efecto se atribuyó al endurecimiento en la fase estable por la formación de 

nanomaclado y el aumento de este por la transformación de fase.  

El endurecimiento por deformación en la aleación ensayada a temperatura ambiente es 

significativo y alcanza una meseta que representa un cambio en el flujo de deformación 

importante, atribuido principalmente a un mecanismo de maclado. Bajo el criterio de 

considere, la curva de endurecimiento por deformación de la aleación ensayada a 

temperatura ambiente indica que la estricción se generará para una mayor tensión y una 

alta ductilidad. Al aumentar la temperatura, se observa una disminución en la tasa de 

endurecimiento, pero un evidente endurecimiento por deformación no observado en la 

muestra ensayada a temperatura ambiente. El aumento de la temperatura genera un 

incremento en la energía de falla de apilamiento, por lo cual, el posible efecto de 

plasticidad inducida por transformación seria nulo y el endurecimiento mostrado puede 

ser atribuible a nuevas fases presentes debido a efectos cinéticos o la interacción de los 

precipitados y su engrosamiento con las dislocaciones. 
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Figura 44. Tasa de endurecimiento por deformación en HEA1-600 a altas temperaturas. 

 

La figura 45 muestra la microestructura resultante de los ensayos realizados a 

temperatura ambiente y 250 °C respectivamente. Los resultados observados indican la 

comprobación de la hipótesis inicial que consiste en un refuerzo por maclado en la 

aleación diseñada. Sin embargo, existe una gran diferencia asociada a los mecanismos 

con el aumento de la temperatura. 

Se puede observar en la figura 45.a) que la aleación a temperatura ambiente comparte 

dos mecanismos de refuerzo por plasticidad, que consisten en el maclado y martensita 

inducida por deformación, siendo este último mecanismo de plasticidad el 

predominante. En contraste, para una temperatura de 250°C (ver figura 45.b)) existe un 

refuerzo de maclado. Estos resultados explican las curvas de endurecimiento por 
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deformación obtenidas en la figura 44 para las muestras ensayadas a temperatura 

ambiente y 250°C. 

 

 

Figura 45. Caracterización por microscopía electrónica de barrido a muestras HEA1-600 
sometida a tracción: a) HEA1-600 deformada a 25°C con magnificación de 250x; b) HEA1-600 
deformada a 250°C con magnificación de 250x; c) HEA1-600 deformada a 25°C con 
magnificación de 750x; d) HEA1-600 deformada a 250°C con magnificación de 750x. 

 

En la figura 45.c) se observa en detalle la transformación inducida por deformación a 

temperatura ambiente observada previamente por Li et al. [369] en una aleación de alta 

entropía con mecanismo TRIP y en la figura 45.d) se observa el maclado que se produce 

a 250°C. 
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Como se discutió anteriormente, los mecanismos de plasticidad inducida dependen de la 

energía de falla de apilamiento, la cual, es dependiente de la temperatura. Basado en 

orden de estabilidad en cada mecanismo, la plasticidad inducida por transformación 

necesita una menor energía de falla de apilamiento, mientras que el maclado requiere de 

un rango mayor. Los resultados de microscopía electrónica de barrido indican que la 

muestra ensayada a temperatura ambiente comparte un mecanismo por refuerzo 

preferencial TRIP y secundario TWIP, por lo cual, la energía de falla de apilamiento se 

debe encontrar en el límite del refuerzo TWIP, generando el mecanismo TRIP/TWIP. Al 

aumentar la temperatura, la energía de falla de apilamiento aumenta y se mantiene 

solamente el refuerzo TWIP en la aleación. 

Además de la energía de falla de apilamiento, se debe considerar el efecto de la 

velocidad de deformación. El maclado se favorece a velocidades de deformación mayor, 

por lo cual, el efecto de ablandamiento en la aleación al aumentar la temperatura 

produce un incremento inminente de la deformación, favoreciendo la formación de 

maclado. En otras palabras, el maclado se favorece a bajas temperaturas con una SFE 

adecuada y altas velocidades de deformación, de lo contrario desliza [365]. Los 

resultados obtenidos respecto a los mecanismos de plasticidad son consistentes con lo 

indicado por Li et al. [368] quienes indican que la presencia de efecto TRIP genera una 

disminución de la estabilidad de fase austenítica, desplazando el mecanismo de 

generación de maclas por el de transformación de fases. 
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La figura 46 representa la microestructura de las muestras ensayadas a 600°C y 800°C 

respectivamente. Se puede observar en la figura 46.a) que la microestructura presenta 

distorsión por deformación a 600°C. Sin embargo, no presenta maclado debido a los 

fenómenos de deslizamiento e incremento de energía de falla de apilamiento. La muestra 

ensayada a 800°C (ver figura 46.b)) presenta una estructura sin deformación, lo que se 

asocia al proceso de recristalización completa. Adicionalmente, se observa un cambio 

microestructural debido al ciclo de calentamiento y estabilización cinética y 

termodinámica. Desde las imágenes de microscopía electrónica de barrido se desprende 

que la disminución en la resistencia máxima a la tracción y perdida parcial de la 

ductilidad se debe a la inactividad del mecanismo de refuerzo por plasticidad inducida 

TRIP y TWIP en la aleación. Adicionalmente, las inestabilidades en el flujo plástico 

observadas en la curva de tracción a 600°C se deben principalmente al envejecimiento 

por deformación dinámica producida por el efecto Portevin-Le-Chatelier. Este 

mecanismo se forma en la vecindad de núcleos de dislocaciones en movimiento o fallas 

de apilamiento aumentando la tensión de cortante dificultando así el movimiento de las 

dislocaciones de manera inestable [370–372]. Este efecto de endurecimiento es más 

efectivo cuando la velocidad de desplazamiento de las dislocaciones compite con la 

velocidad de difusión [373], lo que explicaría el mecanismo efectivo a 600°C, su baja 

actividad a 250°C y nula actividad a 800°C. Además, Cai et al. [374] indicaron que los 

precipitados γ’ también influyen en la generación de inestabilidad de flujo plástico 

observadas en la curva de esfuerzo deformación contribuyendo a las curvas de 

inestabilidad sobre la fluencia en superaleaciones base níquel. La contribución de los 
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precipitados γ’ los asociaron a la segregación de Suzuki y las intersecciones de las fallas 

de apilamientos de diferentes planos de deslizamiento, potenciando el envejecimiento 

por deformación dinámica. 

 
Figura 46. Caracterización por microscopía electrónica de barrido de aleación HEA 1 sometida a 
tracción: a) aleación HEA1-600 deformada a 600°C; b) aleación HEA1-600 deformada a 800°C. 

 

El cambio microestructural a 800°C podría explicar la reducción de la ductilidad severa 

respecto a la muestra ensayada a 600°C y el mecanismo de endurecimiento observado en 

la curva de tasa de endurecimiento por deformación lo que se atribuye al mecanismo de 

refuerzo por precipitación al analizar la figura 46.b).  

El detalle de la microestructura obtenida al ensayar mecánicamente a 800°C se detalla en 

la figura 47. Es posible observar en la figura 43.b) la formación de la fase η(Ni3Ti) y es 

consistente morfológicamente con la obtenida por Wong et al. [375] en la aleación 

Nimonic 263 con envejecimiento a 750°C. La fase η es la fase estable resultante de la 

transformación de fase de γ’(Ni3Ti) para superaleaciones base níquel a temperaturas 

cercanas a los 750°C [374,376]. 
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Basándose en los hallazgos observados en las imágenes de microscopia electrónica de 

barrido es posible que el endurecimiento observado en la muestra ensayada a 800°C sea 

causado por la fase η y su disposición homogénea y coherente con la matriz. En la figura 

47.b se detallan cuatro zonas de caracterización EDS para la identificación química de 

las fases. Los resultados se observan en los espectros EDS de las figuras 47.c),d),e),f) y 

sus hallazgos se presentan en la tabla 20. 

 

Figura 47. Caracterización por microscopía electrónica de barrido y EDS a muestra HEA1-600 
ensayada a tracción y recristalizada a 800°C: a) HEA1-600 recristalizada con magnificación de 
x1400; b) zona 1 con magnificación de 5000x; c) espectro EDS de identificador 1; d) espectro 
EDS de identificador 2; e) espectro EDS de identificador 3; f) espectro EDS de identificador 4. 

 

 

 



163 
 

Tabla 20. Resultados de caracterización EDS en muestra HEA1-600 ensayada a 800°C. 

Fases Fe Cr Ni Ti V Cu 

TiC 22.05 12.30 17.42 40.53 4.02 3.69 
η 29.27 21.45 28.52 12.02 3.82 4.93 
σ 37.25 36.10 18.77 1.02 4.51 2.34 

Austenita 36.25 17.53 32.57 1.31 2.77 9.57 

 

La respuesta mecánica a bajas temperaturas obtenidas mediante ensayos Charpy se 

observan en la tabla 21 y figura 48. En este contexto Jiang et al. [377] evaluó la 

resistencia al impacto mediante ensayos Charpy en una aleación de alta entropía 

Cr26Mn20Fe20Co20Ni14 con tratamiento de solubilización obteniendo una resistencia al 

impacto de 59.5 J/cm2 y 66.7 J/cm2 a 25°C y -196°C respectivamente. Adicionalmente, 

caracterizo la aleación CrMnFeCoNi, obteniendo una resistencia al impacto de 60.7 

J/cm2 y 60.6 J/cm2 a temperatura de 25°C y -196°C, respectivamente. Zhiming et al. 

[378] obtuvieron para una aleación (CoCrFeMnNi)98C2 una resistencia al impacto de 86 

J/cm2 a -196°C y de 85 J/cm2 para una temperatura de 20°C. En cambio, para una 

aleación (CoCrFeMnNi)99.5C0.5 se obtuvo una resistencia al impacto de 130 J/cm2 a -

196°C y de 119 J/cm2 a 20°C. De la misma manera, la resistencia al impacto en la 

aleación CoCrFeMnNi a -196°C es de 140 J/cm2 y de 142 J/cm2 a 20°C. Li et al. [379] 

evaluó la resistencia al impacto en la aleación de alta entropía FeCoCrNi para distintas 

temperaturas de tratamiento térmico. Los resultados indicaron que la aleación tratada 

térmicamente a 500°C y 700°C presentaron 44.25 J/cm2 y 70 J/cm2 respectivamente a 

una temperatura de ensayo de 20°C. Además, la muestra con tratamiento térmico de 

solubilización a 1200°C presento una resistencia al impacto de 90.25 J/cm2. 
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Tabla 21. Resumen de resultados obtenidos por Charpy en aleación HEA1-600 y HEA1-1200 
comparado con aleaciones de alta entropía ensayadas en condiciones criogénicas. 

Aleación Temperatura Resistencia al impacto Ref. 

Cr26Mn20Fe20Co20Ni14 25°C 59.5 J/cm2 [377] 

Cr26Mn20Fe20Co20Ni14 -196°C 66.7 J/cm2 [377] 

CrMnFeCoNi 25°C 60.7 J/cm2 [377] 

CrMnFeCoNi -196°C 60.6 J/cm2 [377] 

(CoCrFeMnNi)98C2 20°C 85 J/cm2 [378] 

(CoCrFeMnNi)98C2 -196°C 86 J/cm2 [378] 

(CoCrFeMnNi)99.5C0.5 20°C 119 J/cm2 [378] 

(CoCrFeMnNi)99.5C0.5 -196°C 130 J/cm2 [378] 

CoCrFeMnNi 20°C 142 J/cm2 [378] 

CoCrFeMnNi -196°C 140 J/cm2 [378] 

FeCoCrNi-500 20°C 44.25 J/cm2 [379] 

FeCoCrNi-700 20°C 70 J/cm2 [379] 

FeCoCrNi-1200 20°C 90.25 J/cm2 [379] 

HEA1-600 25°C 80.93 J/cm2 Este trabajo 

HEA1-600 -196°C 83.38 J/cm2 Este trabajo 

HEA1-1200 25°C 93.195 J/cm2 Este trabajo 

HEA1-1200 -196°C 103.01 J/cm2 Este trabajo 

 

Basado en los antecedentes anteriores, se observa que la aleación HEA1-1200 presenta 

una resistencia al impacto destacable dentro de la categoría de aleaciones de alta 

entropía con estructura FCC reportadas a temperaturas criogénicas y ambiente siendo 

mejor que las aleaciones investigadas por Jiang et al. [377] y Li et al. [379] (ver figura 

48). Lo anterior se desprende de la resistencia obtenida para la aleación HEA1-1200 de 

93.195 J/cm2 a temperatura ambiente y 103.01 J/cm2 a temperatura de -196°C 

aproximadamente. Analizando los resultados obtenidos por Zhiming et al. [378] se 

puede deducir que el efecto del carbono influyo en la resistencia al impacto de la 
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aleación HEA1, disminuyendo su tasa de absorción de energía. Sin embargo, aún en las 

condiciones presentadas en este trabajo, tiene una resistencia al impacto superior. Kim et 

al. [114] desarrollaron un acero austenítico 22Mn-045C-1Al para evaluar su resistencia 

al impacto a temperaturas criogénicas debido al efecto TWIP. Ellos obtuvieron una 

resistencia al impacto de 150 J/cm2 a temperatura de -196°C. La tasa de absorción de 

energía es superior a la obtenida por HEA1-1200.  Sin embargo, el alto contenido de Mn 

en una aleación puede generar problemas de maquinabilidad que se deben considerar 

para una aplicación funcional. 

 

Figura 48. Resistencia al impacto de aleaciones de alta entropía FCC a temperatura ambiente y 
criogénica. 

 

Las zonas de fractura obtenidas de las muestras ensayadas mediante el método Charpy 

se pueden observar en la figura 49. La zona de fractura se encuentra caracterizada 

principalmente por agujeros equiaxiales en todas las muestras, lo que es característico de 
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una falla dúctil y sus patrones son similares a los obtenidos en [377]. También se 

observaron agujeros de corte caracterizados por una superficie alargada y parabólica, lo 

que indica la presencia de efectos de corte (ver figura 49.d)). En la figura 49.a) se 

observa la muestra HEA1-1200 ensayada a -196°C la cual presenta partículas de manera 

aislada en el interior de los hoyuelos. Estas partículas se relacionan posiblemente con 

fase σ, que es un precipitado estable a la temperatura de 1200°C según el diagrama de 

fase de la aleación HEA1. Los hoyuelos de la muestra tienen un tamaño promedio de 26 

µm. En la figura 49.b) se observa la presencia de hoyuelos de 19 µm y sin presencia de 

partículas metálicas. Los hoyuelos de menor tamaño indican una tasa de absorción de 

energía inferior, lo que es consistente con los resultados de resistencia al impacto 

obtenida en ambas muestras HEA1-1200. La figura 49.c) representa la zona de falla de 

la muestra HEA1-600 ensayada a -196°C. Se puede apreciar un comportamiento similar 

al obtenido en la muestra HEA1-1200. Sin embargo, la cantidad de partículas metálicas 

es mayor y el tamaño de los hoyuelos es de 20 µm promedio, indicando una menor 

resistencia al impacto. En la figura 49.d) se observa la zona de fractura de la muestra 

HEA1-600 ensayada a 25°C con morfología similar a la figura 49.b) pero con presencia 

de hoyuelos de corte. El tamaño promedio de los hoyuelos es de 16 µm. 
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Figura 49. Caracterización por microscopía electrónica de barrido en la zona de fractura de las 
muestras Charpy ensayadas a temperaturas criogénica y ambiente: a) HEA2 – 1200 ensayada a -
196°C; b) HEA2 – 1200 ensayada a 25°C; c) HEA2 – 600 ensayada a -196°C; d) HEA2 – 600 
ensayada a 25°C. 

 

Park et al. [380], investigaron la respuesta mecánica de las aleaciones utilizadas 

comúnmente en estanques de acumulación de gas natural licuado e hidrogeno. Las 

aleaciones analizadas en primera instancia son AA5083, 304L e Invar, obteniendo una 

tolerancia al daño resultante para estas aleaciones equivale a 3.90 GPa%, 41.08GPa% y 

20.40 GPa%, respectivamente. La tolerancia al daño de las aleaciones al ser ensayadas a 

-163 °C es de 10.50 GPa%, 58.80 GPa% y 46.28 GPa%. La aleación Invar 

comercialmente tiene una resistencia al impacto mínima a temperatura criogénica de 120 

J/cm2 [381]. La aleación 304L ensayada por impacto a una temperatura de -196°C tiene 
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una resistencia de 63 J/cm2 [382]. La resistencia al impacto del acero 316 a -60°C es de 

40 J/cm2 y tiene una tendencia a bajar la resistencia a medida que disminuye la 

temperatura [97]. Adicionalmente, la resistencia al impacto de la aleación 316L es de 

180 J/cm2 a -196°C [383]. 

3.4.4 Resultados relevantes sección III 

La microestructura y respuesta mecánica en diferentes condiciones de temperatura se 

investigaron por separado en la aleación HEA1. Los resultados obtenidos mostraron que: 

 La aleación HEA1 presentó una estructura austenítica son fases de refuerzo 

intermetálicas  que consistieron en fase σ, γ’ y η principalmente. Estos hallazgos 

fueron observados mediante microscopía electrónica de barrido, difracción de 

rayos X y coinciden con la estabilidad predicha por Thermo-Calc con la base de 

datos TCHEA6. Estos resultados son consistentes con los obtenidos por 

modelación analítica multifactorial, que en la primera etapa de diseño pudo 

predecir la formación de la fase austenítica y la presencia de intermetálicos. 

 La respuesta mecánica de la aleación HEA1 fue sobresaliente a temperatura de 

600°C alcanzando una resistencia máxima a la tracción de 517.75 MPa con una 

deformación de 58.07%. Estos hallazgos presentan una respuesta mecánica 

superior a la obtenida por aleaciones austeníticas del aérea aeroespacial que 

tienen una resistencia máxima a la tracción de 400 MPa a 550°C. Del mismo 

modo, se supera la barrera de 590°C que tienen las aleaciones base Ti para 

operar a altas temperaturas y se encuentra dentro de los rangos esfuerzo 
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mínimos para las aplicaciones que las aleaciones base Ti presentan en turbinas 

de avión. 

 El refuerzo mecánico obtenido a altas temperaturas presumiblemente fue 

causado principalmente por la fase γ’, η y los flujos atómicos que producen el 

efecto Portevin-Le-Chatelier. Estos mecanismos permiten un anclamiento de 

dislocaciones efectivo a altas temperaturas generando la alta resistencia y estabilidad 

mecánica. Sin embargo, para trabajos futuros se recomienda la descripción completa 

de este fenómeno mediante microscopía electrónica de transmisión y ensayos de 

termofluencia. 

 La respuesta a la absorción de energía en temperaturas de -196°C fue de -103.01 

J/cm2, lo cual, se encuentra en el rango permisible de los 125 J/cm2 requerido para la 

producción de estanques de GNL a temperaturas de nitrógeno líquido. Del mismo 

modo, se presume que disminuyendo la cantidad de carbono y aumentando el tiempo 

de solubilización se podría obtener una absorción de energía en el rango de 125 – 

171.25 J/ cm2 necesarios en estanques de almacenamiento de H2 verde. 

 La tolerancia al daño obtenida por la aleación HEA1-1200 es de 48.24 GPa% siendo 

una aleación que tiene una alta capacidad de absorción de energía. La aleación 

HEA1-600 presentó una tasa de absorción de energía de 47.64 GPa% a temperatura 

ambiente y de 30.06 GPa% a 600°C. Estos resultados asociados a la tolerancia al 

daño indican que es una aleación adecuada para uso aeroespacial debido a que se 

encuentra dentro de los rangos requeridos (<30%) y la aleación presento una alta 

estabilidad mecánica a altas y bajas temperaturas.   



170 
 

  



171 
 

3.5 Caracterización de aleación HEA 2 

3.5.1 Alcances de sección IV 

En la presente sección se analizará la microestructura y la respuesta mecánica de la 

aleación HEA2 obtenida mediante el método de predicción analítica. Adicionalmente, se 

corroborarán los resultados analíticos mediante simulación CALPHAD para determinar 

la estabilidad de fases a distintas temperaturas. Para la simulación CALPHAD se utilizó 

la base de datos TCHEA6. La caracterización microestructural fue desarrollada mediante 

microscopía electrónica de barrido y difracción de rayos X. La aleación se evaluó 

mecánicamente a temperatura ambiente mediante ensayos de tracción y compresión 

uniaxial para evaluar los mecanismos de refuerzo y su factibilidad operacional. La 

caracterización mecánica microestructural se realizó mediante ensayos de 

nanoindentación para correlacionar la respuesta mecánica a las fases presentes en la 

aleación. 
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3.5.2 Caracterización microestructural aleación HEA2 

El método de aprendizaje automático de la aleación HEA2 indicó que se estabilizaría 

una fase FCC+BCC. Sin embargo, el método computacional CALPHAD indica que la 

aleación tendrá una fase principal FCC con intermetálicos B2, σ, Laves y γ’’ (ver figura 

50). Es probable que el método de aprendizaje automático indicara una fase dual debido 

a la presencia de la fase intermetalica B2, que consiste en una fase BCC ordenada. Se 

debe destacar que la segunda mayor probabilidad de estabilidad de la aleación HEA2 

obtenida por los modelos de aprendizaje supervisado consistía en una aleación FCC+Im. 

El método de predicción analítico señaló que la fase estable sería FCC+Im, siendo 

consistente con la simulación computacional CALPHAD y validando su alta capacidad 

de predicción. 

 

Figura 50. Diagrama de fases de aleación HEA2. 
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Basado en los resultados CALPHAD de la figura 50 para la aleación HEA2 la estructura 

de solución sólida FCC es la primera en formarse y bajo los 1350°C se forma la 

estructura ordenada B2, lo que podría reforzar mecánicamente la aleación. Bajo los 

1200°C la formación de una solución sólida FCC#2 que consiste en una solución sólida 

rica en Cu que se forma de manera aislada debido a la baja afinidad termodinámica con 

el resto de los elementos químicos de la aleación. Esto indica que existe una separación 

de fases liquidas antes de la solidificación de la aleación debido a la entalpía de mezcla 

positiva con el resto de los elementos químicos. Esto se ha observado previamente por 

Xian et al. [112] en una aleación CrMnFeCoNiCux. Esta solución rica en Cu genera una 

reducción en la energía de interfacial del sistema y favorece la energía impulsora para la 

precipitación de fase Laves. Se puede observar que la fase σ precipita bajo los 1090°C, 

lo que podría fragilizar la aleación. Bajo los 1000°C se puede observar que la fase σ 

nace desde la descomposición de la fase B2. Finalmente, se puede observar que se forma 

una fase γ’’ con estructura Ni3Nb y NbC a temperaturas bajo los 600°C. Los 

mecanismos de refuerzo encontrados en la aleación es la fase B2 y la fase γ’’(Ni3Nb), 

esto debido a su destacado refuerzo mecánico [352,384,385]. Sin embargo, la fase 

γ’’(Ni3Nb) se encuentra junto a fases intermetálicas que podrían favorecer la iniciación 

de grietas si su control no es adecuado, como lo es la fase σ y la fase Laves [385,386]. 

Por otro lado, es esperable la presencia de fase sigma debido a que el VEC de la aleación 

HEA2 es de 7.593, encontrándose en el rango de estabilidad electrónica. 
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Basado en los resultados de predicción de fases presentados en las secciones anteriores, 

se analizará la aleación HEA2 en su condición salida de fundición y con un tratamiento 

térmico de solubilización y precipitación a 1200°C (HEA2-1200) para tener presencia de 

fase B2 como mecanismo de refuerzo. Esto permitiría comprender de mejor manera el 

refuerzo mecánico que genera la fase B2. Li et al. [387] observó que las aleaciones de 

alta entropía requieren de más estudios relacionados al refuerzo mecánico que genera la 

fase B2 aumentando la fracción volumétrica de esta en la aleación. Este aumento es 

principalmente debido a que el refuerzo reportado actualmente en los trabajos de 

investigación tiene un umbral limitado, siendo generalmente bajo los 100 MPa. Sin 

embargo, se ha demostrado que la fase B2 puede aumentar sustancialmente la resistencia 

de las aleaciones y superaleaciones tradicionales [388,389]. 

La figura 51 muestra los resultados de difracción de rayos X (DRX) de la aleación 

HEA2 en ambas condiciones evaluadas. Como se había discutido anteriormente, las 

fases resultantes obtenidas en la condición salida de fundición son principalmente una 

matriz austenítica (76.9% peso) con fases intermetálicas B2 (21,03% peso), σ (0.96% 

peso) y Laves (0.85% peso). Adicionalmente, se encontraron carburos de Cr3C2 (0.26% 

peso). Se puede observar claramente que se generará un refuerzo por precipitación y 

segunda fase. Sin embargo, el refuerzo obtenido por Cr3C2 se ha investigado poco en 

aleaciones de alta entropía, aun cuando su adición proporciona un aumento en la dureza, 

una excelente resistencia a altas temperaturas y al desgaste [390]. La figura 51.b, 

confirma los hallazgos obtenidos por simulación CALPHAD a 1200°C. Se puede 

observar que existe presencia de fase Laves (1.28% peso) y B2 (16.72% peso) como 
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intermetálico en una matriz austenítica (82% peso). Estos resultados indican que no se 

alcanzó la solubilización completa de la fase Laves a esa temperatura. 

 

Figura 51. Resultados de difracción de rayos X en muestras HEA2; a) HEA2 salida de fundición; 
b) HEA2 con tratamiento térmico a 1200°C. 
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Los resultados de análisis SEM se resumen en la figura 52. Se puede observar que la 

muestra salida de fundición y HEA2-1200 presentan fases en forma de islas en la matriz 

y que en su interior presentan una estructura eutéctica. El patrón de esta fase es similar al 

encontrado por Qin et al. [391] en la aleación CoCrCuFeNi con dopaje de Nb. Esta fase 

es presumiblemente una fase FCC rica en Cu (ver figura 52.A) y 52.E)). La fase 

eutéctica al interior de la fase FCC rica en Cu es presumiblemente la fase γ’’(Ni3Nb). 

Qin et al. [391] no indica nada respecto de esta estructura eutéctica, debido a que su 

estudio lo centra completamente en la fase Laves. La orientación del trabajo realizado 

por [391], si bien es válida, no es correcto completamente debido a que podría potenciar 

la descripción de la respuesta mecánica de sus aleaciones incorporando los cambios 

observados en la fase γ’’(Ni3Nb). Sin embargo, Qin et al. [391] identificaron tres zonas 

en el análisis microestructural las cuales fueron analizadas mediante EDS, obteniendo en 

la zona eutéctica mencionada anteriormente una relación de 20.6 Ni(%) y 7.44 Nb(%) 

que coincide con el politipo Ni3Nb de la fase γ’’ predicha en esta investigación mediante 

CALPHAD y coincide morfológicamente con la fase γ’’(Ni3Nb) obtenida por Zhou et al 

[392]. Adicionalmente, se puede observar que existe en la condición HEA2-1200 

precipitados de color blanco que nuclean preferentemente en la fase rica en Cu con una 

morfología característica de fase Laves (ver figura 52.E)) observada por Qin et al. [391] 

y reportada por Cao et al. [393].  
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Figura 52. Resultado SEM en aleación HEA2: A) muestra salida de fundición con 4450x de 
magnificación; B) Zona eutéctica de la figura A) con magnificación de 8780x; C) Zona eutéctica 
de la figura B) con magnificación de 36400x; D) HEA2-1200 zona 1 con magnificación de 
5000x; E) HEA2-1200 zona 2 con magnificación de 5000x; F) Zona eutéctica de la figura E) con 
20000x de magnificación. 

 

En la figura 52.D) se observa que la aleación HEA2-1200 tiene una segunda fase 

laminar en solución sólida de manera continua ramificada con un ancho de 1.4 µm 

aproximadamente basado en el promedio obtenido por el software ImageJ. Esto permite 

un refuerzo mecánico por estructura de grano ultrafino. Esta estructura laminar es 

similar a la observada en el trabajo desarrollado por Reddy et al. [394] en la aleación de 

alta entropía AlCoCrFeNi2.1 con tratamiento térmico de recocido, siendo la estructura 
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laminar identificada como la fase B2 en la matriz austenítica con un tamaño promedio 

de grano entre 1.6 µm y 2 µm. La identificación de esta fase B2 distribuida de forma 

columnar en la matriz austenítica a temperaturas más bajas debería descomponerse 

completamente en fase σ si las condiciones cinéticas son favorables. Basados en lo 

expuesto anteriormente es posible que la fase representada en la figura 52.B) con forma 

celular y aledaña a la fase aislada FCC rica en Cu se trate de fase σ. Además, el patrón 

que esta fase tiene es similar a la de la fase B2 representado en la figura 52.D). Sin 

embargo, presenta una morfología totalmente diferente y es característica de fase σ. El 

análisis realizado previamente se corroborará mediante SEM-EDS-Mapping para 

analizar la composición química característica de cada fase. 

En la figura 53 se puede observar los resultados obtenidos por espectroscopía de energía 

dispersada en la muestra salida de fundición. En la figura 53.A) se observa la fase FCC 

rica en Cu (zona 1) con los precipitados de γ’’ (zona 2), desde la figura 53.B) se 

desprende que la composición de la fase FCC rica en Cu está en solución sólida con el 

Mn. Adicionalmente, es posible observar que los precipitados γ’’ son ricos en Nb (ver 

figura 53.C)). La estructura celular que se deriva de la fase B2 es posible apreciarla en la 

figura 53.D) (zona 5) en conjunto con la matriz FCC (zona 4) y la fase B2 (zona 3). La 

figura 53.G) indica que la zona 5 está constituida principalmente por Cr, siendo una de 

las cualidades características de la fase σ adicional a su morfología. Para la formación de 

la fase σ, es esperable que el Cr difunda de la fase B2. Esto se aprecia en el diagrama de 

fases de la figura 50. En este se puede observar que bajo los 1090°C la fase B2 se 

descompone en B2+σ, para luego, al disminuir la temperatura de los 1000°C pasar de 
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B2+σ a σ. La descomposición de fases descrita se ha reportado previamente en 

[323,395,396].   En la zona 3 de la figura 53.D) se aprecia que la fase B2 es 

principalmente una solución sólida de CrFe, elementos que constituyen de igual manera 

la fase σ. La cantidad de Cr y Fe observado es coherente con el politipo AB de la fase 

B2. Por último, la zona 4 consiste en la matriz austenítica, la cual, se encuentra en 

solución solida de todos los elementos constituyentes en una proporción adecuada para 

la composición química de la aleación HEA2. 

 

Figura 53. Imagen SEM – EDS muestra salida de fundición: A) Fase eutéctica rica en Cu con 
36400x de magnificación; B) Imagen EDS zona 1; C) Imagen EDS zona 2; D) Matriz con fases 
secundarias con 3920x de magnificación; E) Imagen EDS zona 3; F) Imagen EDS zona 4); 
Imagen EDS zona 5. 
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Los hallazgos encontrados mediante EDS podrían indicar un refuerzo de la fase FCC 

rica en Cu debido a un fortalecimiento por solución sólida con el Mn. Este 

fortalecimiento, permitiría reducir perdidas de resistencia observadas en aleaciones que 

contienen islas de fase FCC rica en Cu en la matriz. Adicionalmente, se observa que la 

fase B2 no se descompone completamente, lo cual indica que la cinética de 

transformación no fue suficiente para alcanzar el estado de equilibrio. La fase σ precipita 

en el borde de grano de la fase B2 debido a la difusión de Cr durante el enfriamiento. 

La figura 54 muestra el resultado de SEM-EDS-Mapping en la muestra HEA2-1200. Es 

posible observar en la figura 54.A) la fase FCC rica en Cu, la que se encuentra en 

solución solida principalmente con el Mn y Ni (ver figuras 54.B),E),F)). La matriz FCC 

se encuentra compuesta principalmente por una solución sólida de Ni, Mn y Fe (ver 

figuras 54.D),E),F)). Estos resultados corroboran las dos fases FCC existentes y que la 

metodología analítica de predicción de fases VEC tiene una buena capacidad de 

predicción. La fase B2, al parecer tiene solución sólida principalmente con Mn y muy 

bajos niveles de Fe. Esto indicaría que la fase B2 es CrMn esencialmente. Por último, se 

observa en la figura 54.A) que la fase Laves precipita preferencialmente en el Cu, lo que 

se atribuye a la menor energía interfacial, lo que aumentaría la energía impulsora para la 

nucleación de la fase Laves. Adicionalmente, el Cu al tener un bajo punto de fusión 

podría generar un crecimiento acelerado de la fase Laves debido a que la tasa de difusión 

en el medio líquido es mayor. La fase Laves se observa en solución solida con el Ni, 

siendo de esta manera NiNb2. 
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Figura 54. Imagen SEM-EDS-Mapping de aleación HEA2-1200: A) SEM HEA2-1200 con 
magnificación de 1000x; B) EDS-Mapping Cu; C) EDS-Mapping Cr; D) EDS-Mapping Fe; E) 
EDS-Mapping Mn; F) EDS-Mapping Ni; G) EDS-Mapping Nb. 
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La morfología de la fase B2 en la muestra HEA2-1200 es distinta a la obtenida para la 

condición salida de fundición. Es posible que la difusión de Cr durante la cinética de 

enfriamiento ocasione un cambio morfológico en la fase B2 debido a la migración hacia 

la interfaz y formación de la fase σ. Este cambio morfológico es similar al obtenido por 

Reddy et al. [394] al cambiar la temperatura de recocido en la aleación. Sin embargo, no 

se asoció el cambio morfológico a la difusión y formación de fases secundarias 

anteriormente. Los resultados obtenidos de EDS para las fases principales en la muestra 

HEA2-1200 de la figura 54.A) se pueden observar en la tabla 22. 

 

Tabla 22. Resumen de resultados EDS en muestra HEA – TT1200. 

Fases Fe Wt.% Cr Wt.% Ni Wt.% Mn Wt.% Cu Wt.% Nb Wt.% 

FCC (Cu) 0.0 0.0 5.65 54.52 39.85 0.00 
FCC 47.54 21.10 9.11 17.34 4.92 0.00 
B2 46.49 16.04 11.24 20.97 5.26 0.00 
Laves 37.68 12.46 9.17 18.07 4.71 17.90 

 

3.5.3 Caracterización mecánica de aleación HEA2 

Los resultados de la respuesta macroestructural se pueden visualizar en la figura 55.  Se 

puede observar en la figura 55.A) que la respuesta mecánica a compresión de la muestra 

salida de fundición tiene un comportamiento frágil, con una resistencia máxima a la 

compresión de 1400,79 MPa con una deformación de 14,09%. La respuesta frágil de la 

aleación se atribuye a principalmente a la presencia de fase σ, fase Laves y a una alta 

inhomogeneidad debido a la segregación que produce el proceso de fundición durante el 

enfriamiento. Sin embargo, al realizar el tratamiento térmico de solubilización y 
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precipitación a 1200°C se puede observar que la respuesta mecánica mejoro obteniendo 

una respuesta mecánica de 1455,57 MPa a compresión con una ductilidad de un 23,73%. 

Esto implica una mejoría en resistencia de 3.91% y en deformación de un 68.49%. Los 

resultados del ensayo de tracción en la figura 55.B) indican que el comportamiento es 

asimétrico y la resistencia máxima disminuye. Esto se puede explicar debido a la 

condición de daño formando microgrietas en la interfaz de la fase σ y fase Laves 

principalmente. La respuesta salida de fundición en tracción se mantiene frágil, 

obteniendo una resistencia máxima a la tracción de 1542,21 MPa y una deformación de 

18,10%. La resistencia obtenida en la muestra HEA2-1200 en tracción es de 1482,08 

MPa con un 25,41% de deformación. Estos resultados indican una perdida en resistencia 

de 3.9% y un aumento en deformación de 40.33%. Adicionalmente, Se puede observar 

que hay un cambio leve en la pendiente elástica de las muestras salida de fundición. Este 

cambio en la rigidez podría ser un indicador claro de anisotropía debido a la presencia de 

fases secundarias como lo son la fase σ, la fase Laves y el tamaño de la fase B2. Las 

fases antes mencionadas tienen propiedades mecánicas diferentes a las de la matriz, lo 

que influye en el módulo de elasticidad de la aleación. En otras palabras, la presencia de 

fase σ, la fracción de fase Laves y el tamaño de la fase B2 en la condición salida de 

fundición influyen en la relación deformación – tensión de la aleación.  
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Figura 55. Respuesta mecánica de aleación HEA1: A) respuesta mecánica a compresión; B) 
respuesta mecánica a tracción. 
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La fase σ al derivar de la fase B2 en la aleación implica un cambio en la composición 

química y cambio en la estructura cristalina de la aleación salida de fundición en 

comparación a la condición HEA2 - 1200, afectando la respuesta mecánica. Se debe 

resaltar que la fase σ suele tener una estructura cristalina compacta con una alta densidad 

de defectos (dislocaciones y vacíos). En cambio, la fase Laves tiene una estructura 

cristalina más abierta y una menor densidad de defectos (intersticiales y vacíos), 

generando alteración en el módulo elástico. Se debe destacar que los rangos de 

ductilidad y esfuerzo obtenidos para el ensayo de tracción son comparables con 

aleaciones de alta entropía eutécticas reforzadas por fase B2. Un ejemplo de lo anterior 

es la aleación AlCoCrFeNi2.1 que presento un esfuerzo máximo a la tracción de 

aproximadamente 1000 MPa con una deformación ultima de 17% para la condición 

salida de fundición, 1350 MPa y 25% de deformación para aleación de alta entropía de 

fase dual heterogénea de estructura laminar [397]. 

Los resultados obtenidos de caracterización mecánica en la aleación HEA1 salida de 

fundición y con tratamiento térmico a 1200°C se pueden visualizar en la tabla 23. 

 

Tabla 23. Resumen respuesta mecánica en compresión y tracción para aleación HEA2. 

Condición YS MPa MS MPa ME % PSE GPa% 
HEA2 (C) 733,89 1400,79 14,09 19.72 

HEA2-1200(C) 701,75 1455,57 23,73 34.54 
HEA2 (T) 861,06 1542,21 18,10 27.91 

HEA2-1200 (T) 814.40 1482,08 25,41 37.65 
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Se puede visualizar en la figura 56 la tasa de endurecimiento por deformación de las 

condiciones señaladas anteriormente. Se puede observar una caída brusca seguida de un 

incremento considerable para bajas deformaciones, lo que ha sido observado en 

estructuras heterogéneas. La zona de deslizamiento es prácticamente despreciable, lo 

que se atribuye a la gran cantidad de refuerzo que proporciona la distribución de la fase 

B2 al ser una fase más dura y compacta que la matriz FCC y su disposición conectada a 

lo largo de toda la aleación como ramificaciones. La fase σ y la fase Cr3C2 pueden ser 

las responsables de la gran capacidad de endurecimiento por deformación observado en 

las muestras de compresión. Esta alta capacidad de endurecimiento sin dudas está 

asociada al flujo de dislocaciones y su gran dificultad para fluir eficientemente en el 

material, lo que se traduce en una alta densidad de dislocaciones y enmarañamiento en 

las fases secundarias [397].  

El comportamiento de endurecimiento observado en las muestras de tracción es mucho 

más pronunciado, dando evidencia clara de un refuerzo más efectivo, producido por la 

distribución de la fase B2 en la matriz y la presencia fase Laves que permite aumentar la 

densidad de dislocaciones al reducir el área efectiva de deslizamiento. El endurecimiento 

sostenido fue observado anteriormente en materiales eutécticos resistentes de grano 

ultrafino (EEES UFG) [398]. De igual manera el debilitamiento gradual posterior al 

endurecimiento es una disminución de las restricciones de dislocaciones durante la 

deformación induciendo que la tasa de endurecimiento por deformación disminuya. 
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Shi et al. [397] observaron un comportamiento similar al obtenido en este trabajo con 

una aleación de alta entropía eutéctica AlCoCrFeNi2.1. Ellos observaron que existe un 

proceso de codeformación como se especulaba inicialmente en este trabajo. La matriz 

FCC y FCC rica en Cu son susceptibles a producir una activación de dislocaciones 

anticipada. Sin embargo, la fase BCC ordenada (B2) tiene una mayor rigidez y por lo 

tanto una mayor dificultad para el flujo de dislocaciones. Este comportamiento se 

traduce en dos gradientes deformación y una tensión opuesta en la estructura FCC lo que 

explica un retraso de la deformación efectiva en la austenita hasta que se alcanza una 

deformación equivalente en la fase B2. Desde el fenómeno explicado anteriormente, el 

campo de endurecimiento más prolongado visualizado en la figura 56 se encuentra 

estrechamente relacionado con el cambio en el tamaño de grano en la muestra HEA2-

1200.  Además, la energía de falla de apilamiento obtenida para la aleación HEA2 

mediante JMatPro fue de 36.5 mJ/m2, estando dentro del rango requerido para generar 

refuerzo por maclado. Sin embargo, no se observó presencia de maclas en la aleación, lo 

que se atribuye a nanomaclado o a la restricción del mecanismo debido al proceso de 

codeformación de la fase B2 y γ. 
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Figura 56. Tasa de endurecimiento por deformación en HEA2. 

 

Para analizar más en detalle el comportamiento mecánico de la aleación se analizará de 

forma independiente a nanoescala la respuesta mecánica de la aleación con sus fases 

constituyentes. La nanoindentación se realizó en la aleación HEA2-1200 debido a que es 

la que es de interés debido a su mayor homogeneidad posterior al tratamiento térmico.  

Li et al. [399] analizaron la nanodureza en fase Laves para una aleación de alta entropía 

Cr15Ti25Zr25Hf25Sc10 obteniendo un resultado de 17.58 GPa. Takata et al. [400] 

observaron que la nanodureza de la fase Laves depende de la orientación que tiene en la 

matriz. Basado en esta observación obtuvieron un rango de nanodureza entre 11 GPa y 

14 GPa en la fase Laves rica en Nb para la aleación ternaria FeNbNi. Hu et al. [401] 

investigaron la nanodureza en las fases C14 y C15 en aleaciones NbMoCrAlSi 

observando que la nanodureza de la fase Laves con politipo C15 es superior al politipo 

C14. La nanodureza del politipo C14 observado en [401] fue de 21 GPa. Es importante 

resaltar que la dureza está estrechamente relacionada con la composición química, 
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estructura y condiciones de borde que rigen la interfaz entre la fase y la matriz. Esto 

explica el amplio rango composicional observado en la fase Laves que ha sido poco 

investigada en su respuesta mecánica. 

La fase FCC rica en CuMn no tiene actualmente muchos trabajos que analicen su 

respuesta mecánica a nanoescala, y es una fase que se puede presentar en una gran 

cantidad de aleaciones de alta entropía que contengan Cu en alta cantidad en su 

composición química [402]. Un estudio realizado por Wang et al. [402] investigó la 

respuesta mecánica de la fase FCC rica en Cu mediante nanoindentación. Ellos 

obtuvieron que la nanodureza es de 2.28 GPa. La fase B2 y la fase austenítica en 

cambio, han sido investigados mediante nanoindentación de manera más amplia. Un 

ejemplo de lo anterior es la investigación de Muskeri et al. [403] quienes obtuvieron una 

dureza de 9.74 GPa y la austenita con una nanodureza de 6 GPa (nanodureza discutida 

en capítulos anteriores). Oh et al. [404] obtuvieron nanodurezas para la fase B2 entre 

18,7 GPa y 19,1 GPa. 

Basado en lo discutido anteriormente, la figura 57 muestra los resultados de 

nanoindentación en la muestra HEA2-1200, específicamente en las fases FCC y en las 

fases intermetálicas  B2 y Laves. Se puede observar que la fase FCC (CuMn) es la que 

tiene menor dureza con un campo más amplio de deformación. La fase Laves en cambio, 

es la que presenta una mayor dureza, la fase B2 es la que presenta una dureza intermedia 

en la aleación. Sin embargo, debido a la fracción de fase B2 y estructura eutéctica de la 

aleación, el aumento de endurecimiento por deformación se debe a la restricción de flujo 
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plástico y densidad de dislocaciones retardada que se produce en la austenita a causa de 

la fase B2. Adicionalmente, el comportamiento dúctil – frágil visualizado se atribuye a 

la presencia de fase Laves en la aleación. El resumen de resultados se puede observar en 

la tabla 24. 

 

Figura 57. Curvas P-h en distintas fases de la aleación HEA2-1200. 

 

Tabla 24. Resultados de nanodureza en aleación HEATT-1200. 

Fases Nanodureza GPa 
Austenita 6.23±0.49 

Austenita (CuMn) 3.47±0.75 
B2 13.23±1.05 

B2/Austenita 10.68±0.42 
Laves 18.81±1.26 
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La figura 58 representa la zona de fractura de las muestras ensayadas en tracción en 

condición salida de fundición y con tratamiento térmico a 1200°C. Es posible observar 

que la fractura en la figura 58.a) correspondiente a la muestra salida de fundición 

presenta una falla frágil caracterizada por fractura de baja energía. Su estructura está 

compuesta principalmente por zonas de clivaje y patrones de río. También se observa la 

presencia de pequeñas partículas que presumiblemente pueden corresponder a Cr3C2. 

También se observan partículas de mayor tamaño que pueden corresponder a fase σ. La 

figura 58.b) correspondiente a la aleación HEA2-1200 presenta un comportamiento 

dúctil – frágil. Se observan evidencia de desgarro dúctil y zonas con microporosidades 

que indican coalescencia durante el proceso de fractura. Este mecanismo doble de 

fractura se atribuye a la interacción entre la fase austenítica y la fase intermetálica B2. 

En la figura 58.b) también es posible apreciar partículas de fase Laves identificada 

previamente mediante SEM en la aleación HEA2-1200. La figura 58.c) muestra con 

mayor claridad la falla correspondiente a la aleación HEA2 salida de fundición. La zona 

de falla presenta claramente la fase B2 y fase FCC con alta distorsión. Es posible que el 

daño ocurriera en el límite de grano entre la fase B2/γ y σ/γ iniciando una fractura 

intergranular. En cambio, en la figura 58.d) se puede visualizar claramente las 

microporosidades generadas por el proceso de coalescencia durante la fractura. Las 

zonas de clivaje son menos pronunciadas indicando una fractura de mayor energía. 
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Figura 58. Caracterización por microscopía electrónica de barrido en la zona de fractura de la 
muestra HEA2 ensayada a tracción: a) HEA2 salida de fundición con magnificación de 350x; b) 
HEA2-1200 con magnificación de 350x; c) HEA2 salida de fundición con magnificación de 
950x; d) HEA2-1200 con magnificación de 900x. 

 

Los resultados de respuesta mecánica obtenidos en las aleaciones de alta entropía desde 

los ensayos de tracción se pudieron clasificar en un diagrama ASHBY para aleaciones 

de alta entropía de la figura 59. Es posible observar que la aleación HEA2 se encuentra 

entre los rangos de mayor resistencia registrados para aleaciones FCC y multifásicos. 

Este comportamiento se atribuye al efecto de codeformación proporcionado por la fase 

B2 y el refuerzo generado por σ, lo que se comprobó mediante análisis microestructural 

y nanoindentación. La aleación HEA1 en cambio, se encuentra dentro del rango de 

mayor ductilidad en aleaciones de alta entropía con una resistencia media, permitiendo 
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una mayor versatilidad en aplicaciones de ingeniería. Esta característica se obtuvo 

mediante un mecanismo de refuerzo eficiente TRIP/TWIP y precipitación en una matriz 

austenítica. 

 

Figura 59: Diagrama AHSBY comparativo de aleaciones de alta entropía reportadas y las 
obtenidas en el presente trabajo de grado (Modificado desde [33]).  
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3.5.4 Resultados relevantes sección IV 

Se investigó por separado la microestructura y respuesta mecánica resultante de la 

aleación HEA2. Los resultados indicaron: 

 Los resultados del diagrama de fases obtenido por CALPHAD lograron predecir las 

fases presentes en la aleación de alta entropía HEA2 siendo concordante con el 

estado de diseño inicial del método analítico. 

 La fase FCC rica en cobre se segrego debido a la diferencia en la entalpía con el 

resto de los elementos químicos. Sin embargo, genero solución sólida con el Mn y se 

encuentra reforzada con precipitados γ’’. 

 La aleación presento una estructura eutéctica compuesta de B2 y γ. Esta estructura 

proporciona un comportamiento mecánico con un esfuerzo de fluencia superior a los 

700 MPa, resistencia máxima superior a los 1455 MPa y ductilidad de un 25%. Este 

hallazgo permite corroborar que la aleación de alta entropía tiene características 

mecánicas superiores a las obtenidas por aceros avanzados de alta resistencia 

mecánica, siendo útil para su aplicación automotriz y aeroespacial en componentes 

de alta resistencia. Adicionalmente, debido a su alta resistencia mecánica, se propone 

a la aleación HEA2 como una candidata a obtener un alto desempeño en condiciones 

de altas temperaturas. Sin embargo, se deben realizar más estudios al respecto. 

 La estructura eutéctica B2 + γ proporcionó un comportamiento de flujo de 

deformación restringido, aumentando la respuesta mecánica considerablemente en la 

aleación. Además, la estructura B2 presento un tamaño de grano ultrafino 1.4 µm, de 
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manera ramificada en toda la aleación, proporcionando un mecanismo de refuerzo 

por tamaño de grano ultrafino. 

 La respuesta mecánica a tracción y compresión mostro un alto endurecimiento por 

deformación en la aleación, asociado a un proceso de codeformación entre B2/γ y la 

interacción de los precipitados γ’’ en la estructura FCC rica en Cu. 

 Los hallazgos de nanoindentación indican que la respuesta dúctil limitada esta 

atribuida principalmente a la fase Laves. Sin embargo, la ductilidad alcanzada por 

esta aleación esta entre los rangos de ductilidad reportados para aleaciones de alta 

entropía con estructuras eutécticas B2+γ similares a la de este trabajo. 
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CAPITULO IV: Conclusiones 

4.1 Respuesta de los hallazgos encontrados en el trabajo de grado a las hipótesis 

planteadas. 

4.1.1 Hipótesis 1. 

La combinación adecuada del diseño y modelación termodinámica CALPHAD – 

DICTRA demostró su eficiencia en la producción de un acero avanzado de alta 

resistencia mecánica mediante un acero de baja aleación. En este trabajo doctoral, se 

incorporó el Nb como formador de carburos primarios para mejorar la respuesta 

mecánica del acero. Esta adición permitió la formación de un refuerzo por precipitación 

y aumentó la capacidad de formación de austenita retenida al retrasar la formación de 

fases secundarias y suprimir o retrasar la formación de carburos secundarios durante la 

etapa de partición mediante el Si. 

Además, se verificó que la relación de aspecto cumple un rol crucial en la estabilización 

de la austenita, debido a las inhomogeneidades térmicas presentes en muestras con 

grandes espesores. Estas inhomogeneidades afectan la activación de la difusión de 

carbono en periodos cortos de partición. En contraste, las muestras con espesores 

reducidos lograron una mayor homogeneidad térmica, lo que permitió reducir de manera 

eficiente una etapa del proceso de temple y partición. 

Como resultado de estas estrategias de diseño y procesamiento, se obtuvo un acero con 

un mecanismo de plasticidad inducido por transformación, con un porcentaje de 

austenita retenida del 11% y un refuerzo por precipitación mediante MX. Esto, permitió 
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superar las limitaciones de resistencia y ductilidad observadas en los aceros 

convencionales del área automotriz, que alcanzan alrededor de 1000 MPa y 25% de 

deformación. El acero procesado en este trabajo de grado exhibió una resistencia a la 

tracción de 1184.25 MPa y una deformación de 25.8%. 

Los avances obtenidos a consideración del autor de gran relevancia para la industria 

automotriz, ya que se superan las propiedades de los aceros convencionales mediante un 

proceso de dos etapas con aplicabilidad industrial aumentando el rendimiento y la 

eficiencia de los componentes estructurales. Basado en lo expuesto anteriormente, se 

considera como lograda la hipótesis número uno del presente trabajo de grado. 

4.1.2 hipótesis 2. 

Mediante la combinación de un método analítico multifactorial, aprendizaje automático 

supervisado, simulación computacional CALPHAD y conocimientos metalúrgicos, se 

logró diseñar dos aleaciones de alta entropía con un enfoque novedoso y eficiente. Este 

enfoque se basó en dos factores principales: la concentración de electrones de valencia y 

el factor de empaquetamiento atómico. Estos factores permitieron una predicción 

sencilla y sólida de cada aleación, mejorando significativamente el proceso de diseño en 

el campo de las aleaciones de alta entropía. 

Como resultado de este enfoque integrado, la aleación HEA1 exhibió un refuerzo 

adecuado de fases intermetálicas en una matriz austenítica, lo cual resultó en una 

resistencia mecánica destacable y estable hasta los 600°C. Esta aleación alcanzó una 

resistencia a la tracción de 517.75 MPa con una deformación de 58.07%. Estos valores 
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superan las limitaciones observadas en las aleaciones superausteniticas y aleaciones base 

Ti, que presentan resistencias inferiores a 500 MPa a temperaturas de 550°C. Además, la 

aleación HEA1 demostró ser adecuada para aplicaciones criogénicas como estanques de 

hidrogeno y de gas natural licuado al tener una resistencia al impacto de 103J/cm2, lo 

cual, se encuentra en el rango superior del umbral de 125 J/cm2 requerido en estanques 

criogénicos. Se presume que disminuyendo el porcentaje de carbono y aumentando el 

tiempo de solubilización para reducir fases intermetalicas, se podría favorecer el 

aumento de la absorción de energía superficial a valores cercanos al umbral de 125 

J/cm2. 

Por otro lado, la aleación HEA2 logró una resistencia máxima a la tracción de 1455 MPa 

con una ductilidad del 25%. Este hallazgo se atribuye al refuerzo asistido por grano 

ultrafino de la estructura B2 y la codeformación de la zona eutéctica B2 y γ. Estas 

características mecánicas hacen que la aleación tenga un potencial de aplicación en el 

campo aeroespacial y estructural, donde se requieren materiales de alta resistencia 

mecánica y ductilidad. 

Basado en lo expuesto anteriormente, los resultados presentados permiten validar la 

hipótesis número dos del presente trabajo de grado. 

4.2 Respuesta de los hallazgos encontrados en el trabajo de grado a los objetivos 

planteados. 

4.2.1 Diseño y procesamiento por temple y partición del acero Q&P-Nb. 
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La composición química del acero avanzado de alta resistencia mecánica permitió 

fortalecer su respuesta mecánica y microestructura. En primer lugar, la presencia de Nb 

favoreció un refinamiento del grano, mientras que el Si permitió retrasar adecuadamente 

la formación de fases secundarias que podrían afectar la retención de austenita durante el 

proceso de partición. Al considerar los parámetros de procesamiento, se determinó que 

la relación 50/50 (γ/ε) fue el factor más influyente en la determinación de la temperatura 

de enfriamiento adecuada para lograr una cantidad suficiente de carbono disponible para 

retener la austenita. Además, el control del espesor de la muestra influyó 

significativamente en la homogeneidad microestructural y en la velocidad de 

enfriamiento. La transferencia de calor optimizada en muestras de menor espesor 

permitió aumentar la velocidad de enfriamiento sin requerir una etapa adicional en el 

tratamiento térmico, reduciendo el tratamiento convencional de tres etapas a tan solo 

dos. 

Mediante la simulación termodinámica en Thermo-Calc y JMatPro, se encontraron 

tiempos de partición adecuados para lograr una retención de austenita del 10.75% 

mediante el control de la transformación de fases secundarias. La mejor temperatura de 

partición fue de 350°C durante 600 segundos, consistente con las predicciones de 

Thermo-Calc y debido a que esta temperatura es menos competitiva energéticamente 

con la transformación de fases secundarias. Se demostró que los softwares Thermo-Calc 

y JMatPro tienen una gran capacidad para predecir los estados termodinámicos, de 

difusión y cinéticos de las fases presentes en AHSS procesados por tratamientos 

térmicos complejos. 
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El Nb no afectó significativamente la retención de austenita debido a que la estabilidad 

de los carburos de Nb se encuentra fuera del rango de partición. Se determinó que, 

mediante un procesamiento adecuado y un estudio riguroso del ciclo térmico, no es 

necesario un dopaje excesivo de C para lograr una retención de austenita por encima del 

10%. En resumen, se logró un proceso de tratamiento térmico eficiente y atractivo desde 

una perspectiva industrial con una adecuada retención de austenita. 

Como proyección futura se propone aumentar el área superficial manteniendo el espesor 

de las muestras de 1.5 mm, para ser proyectado a un proceso industrial real. Los avances 

obtenidos desde este trabajo de grado son prometedores. Sin embargo, es requerido 

realizar investigaciones posteriores para validar a gran escala. 

4.2.2 Respuesta mecánica del acero avanzado de alta resistencia procesado por 

temple y partición 

La caracterización mecánica del acero AHSS procesado por temple y partición demostró 

una resistencia mecánica superior a los aceros AHSS tradicionales procesados por 

temple y revenido. El acero, diseñado y procesado en dos etapas con control de relación 

de aspecto, alcanzó una resistencia máxima a la tracción de 1184.24 MPa con una 

deformación máxima del 25.8%, superando las limitaciones de resistencia (1000 MPa) y 

deformación (25%) en el sector automotriz. La alta tolerancia al daño obtenida (PSE) de 

30.55 GPa%, indica un aumento considerable en la tasa de absorción de energía 

indirecta debido al mecanismo de plasticidad inducida por la transformación. Además, 

los precipitados de NbC permitieron un refuerzo mecánico efectivo al combinar el 
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refuerzo por precipitación de corte de partículas y enmarañamiento. El mecanismo de 

plasticidad inducida fue corroborado mediante nanoindentación, y los resultados 

demostraron que el efecto pop-in se produce para cargas superiores a 868 µN. La 

respuesta mecánica alcanzada mediante un procesamiento simple permite reducir el peso 

estructural manteniendo las prestaciones requeridas en vehículos terrestres y aéreos 

optimizando su rendimiento.  

4.2.3 Diseño analítico y computacional de aleaciones de alta entropía 

El análisis exploratorio de datos arrojó resultados que indican una estrecha relación entre 

la concentración de electrones de valencia (VEC por sus siglas en inglés) y la predicción 

de fases en aleaciones de alta entropía. A través del ajuste Kernel, se logró obtener 

rangos de estabilidad de fases para seis categorías que incluyen FCC, BCC, FCC+BCC 

y sus componentes intermetálicos. La distorsión de red resultó ser crucial para distinguir 

entre fases intermetálicas y simples, lo que confirmó la importancia del factor de 

empaquetamiento para una predicción efectiva de fases. 

En cuanto al aprendizaje automático supervisado, se encontró que el modelo de Random 

Forest tuvo el mejor rendimiento en la predicción de fases debido a su método de 

predicción basado en la disminución de residuos y la toma de decisiones. Además, se 

descubrió que el modelo de regresión multinomial, al tener una alta precisión en la 

predicción de fases intermetálicas, permitió aumentar el rendimiento de predicción de 

fases amorfas mediante el método XGBoost al estar en un ensamblaje. 
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El método de aprendizaje automático supervisado multicategórico mostró un 

rendimiento del 72.8% en términos de exactitud, una precisión del 67.4% y un 

rendimiento ROC del 93.1%, lo que es ligeramente inferior a lo comúnmente encontrado 

en el aprendizaje automático categórico simple de tres clases. Sin embargo, estos 

resultados son confiables y permiten analizar la predicción de fases complejas 

considerando 8 categorías (FCC, BCC, FCC+BCC, FCC+Im, BCC+Im, FCC+BCC+Im, 

Im y AM). 

Es importante destacar que los trabajos relacionados con el aprendizaje automático 

basados en análisis multicategóricos son escasos, por lo que los resultados obtenidos 

permiten una mayor comprensión de la complejidad real en el diseño de aleaciones 

complejas mediante inteligencia artificial. 

Finalmente, al comparar los resultados analíticos y computacionales multicategóricos 

con la simulación CALPHAD utilizando la base de datos TCHEA6, se comprobó la alta 

predicción del método analítico VEC desarrollado en el presente trabajo de grado. Este 

método logró predecir con éxito la fase matriz y la presencia de intermetálicos, lo que 

representa un aporte significativo en la etapa inicial de diseño. Adicionalmente, los 

resultados obtenidos mediante difracción de rayos X demostraron un gran ajuste entre la 

predicción del método analítico basado en VEC y del método CALPHAD por Thermo-

Calc. 

En cuanto a posibles mejoras y trabajos futuros, se sugiere la ampliación de la base de 

datos para contar con más información y mayor representatividad en la predicción de 
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tipos de precipitados. Asimismo, se propone el desarrollo de un modelo multicategorico 

que permita predecir con mayor precisión los diferentes tipos de precipitados. Para 

lograr esto, se podría considerar la utilización de modelos de aprendizaje supervisado 

más avanzados, así como la implementación de técnicas de ensamble para optimizar la 

respuesta de los modelos. Además, se sugiere explorar las nuevas tendencias en modelos 

de aprendizaje supervisado para mejorar la precisión de las predicciones y aumentar la 

eficiencia del proceso de modelado. Estas técnicas podrían incluir redes neuronales 

convolucionales, modelos basados en árboles de decisión, y otras técnicas avanzadas de 

aprendizaje automático. 

Por último, se propone acoplar el modelo de predicción desarrollado a una plataforma de 

uso público, lo que permitiría a otros investigadores y profesionales del sector hacer uso 

de la herramienta y mejorar sus propios procesos de diseño y producción de materiales. 

En definitiva, se trata de continuar investigando y desarrollando herramientas cada vez 

más precisas y eficientes para la predicción de propiedades en materiales, lo que sin 

duda será de gran utilidad para la industria y el sector científico en general. 

4.2.4 Resultados de fabricación y microestructura en aleaciones de alta entropía 

El proceso de fabricación desarrollado en atmósfera abierta logró obtener dos aleaciones 

de alta entropía con materiales de bajo costo de manera efectiva. El proceso de 

fabricación demostró que es posible fabricar aleaciones de alta entropía funcionales sin 

considerar la alta pureza en sus materiales constitutivos. Adicionalmente, se observó 

mediante SEM y EDS una homogeneidad adecuada en la aleación posterior a los 
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tratamientos térmicos lo que considera una precipitación bien distribuida en la matriz y 

una estructura sin segregación. Estos resultados permiten mejorar la comprensión de 

estas aleaciones y permiten fabricar materiales metálicos de alto desempeño 

competitivos industrialmente. 

Las microestructuras obtenidas consistieron en aleaciones con matriz austenítica con 

refuerzos mecánicos por plasticidad inducida y precipitación. La aleación HEA1 mostró 

un refuerzo por plasticidad inducida combinada (TRIP/TWIP) debido a la energía de 

falla de apilamiento experimental de 22.5 mJ/m² para la aleación HEA1-1200 y de 27.7 

mJ/m² para la aleación HEA1-600. Los refuerzos por precipitación observados 

consistieron principalmente en fase γ’ y TiC. En cambio, la aleación HEA2 mostró un 

refuerzo por precipitación de fase B2 distribuido de manera ramificada, otorgando una 

estructura eutéctica y distribuida homogéneamente en toda la aleación. Adicionalmente, 

también se identificó una fase FCC (CuMn) aislada debido a la diferencia en la entalpía 

de mezcla con el resto de los elementos químicos que componen la aleación. La 

estructura FCC (CuMn) permitió la precipitación preferencial de fase Laves y γ’’ 

presumiblemente por la disminución de la energía interfacial y el aumento de la fuerza 

impulsora de ambos precipitados en esta solución sólida por el Cu como se ha reportado 

en diversas investigaciones previas [405–410]. Finalmente, la aleación presentó una fase 

σ resultante de la descomposición de la fase B2 a bajas temperaturas. Los mecanismos 

de refuerzo obtenidos fueron consistentes con los cálculos analíticos basados en VEC y 

la simulación computacional CALPHAD, lo que permitió aumentar la respuesta 

mecánica de ambas aleaciones. 
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4.2.5 Resultados de respuesta mecánica en HEA1 

La respuesta mecánica de las aleaciones de alta entropía evaluadas demostró ser 

eficiente en las diferentes condiciones de temperatura estudiadas. En particular, se 

observó que la aleación HEA1 presentó mecanismos de reforzamiento mecánico que 

beneficiaron su respuesta a temperatura ambiente, combinando el refuerzo de plasticidad 

inducida por transformación y maclado. Experimentalmente se confirmó que el 

mecanismo TWIP se observó hasta una temperatura de 250°C, tras lo cual se produce 

una transición hacia el deslizamiento del mecanismo de maclado. Además, se encontró 

que este mecanismo TRIP/TWIP al ser dependiente de la temperatura, se ve reforzado el 

mecanismo a temperaturas criogénicas, produciendo presumiblemente una alta absorción 

de energía a temperaturas criogénicas, destacándose entre las aleaciones de alta entropía 

evaluadas al alcanzar una absorción máxima de 103.01 J a -196°C. La contribución de 

los mecanismos de plasticidad inducida en la absorción de energía a temperaturas 

criogénicas fue verificada, evidenciando un aumento en la resistencia al impacto con la 

disminución de la temperatura debido a la mayor estabilidad de la estructura frente a la 

generación de ambos mecanismos. Este hallazgo hace que la aleación HEA1 sea 

promisoria en aplicaciones en materiales de acumulación de GNL y H2, y sugiere una 

tendencia hacia un aumento de la resistencia al impacto a temperaturas más bajas. 

En cuanto a la resistencia mecánica, se encontró que la aleación HEA1 exhibió una 

resistencia de 517.77 MPa a 600°C, con una tolerancia al daño de 30 GPa%. Esta 

resistencia supera la que presentan los aceros austeníticos de alto grado comúnmente 

utilizados en el sector aeroespacial a esta temperatura (500 MPa), cuyas resistencias 
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típicas están en el rango de 150-300 MPa. Además, el índice de tenacidad o producto de 

resistencia ductilidad mostrado por la aleación HEA1 se encuentra en el rango requerido 

para aplicaciones en materiales metálicos en el sector aeroespacial (30 GPa%). La 

respuesta mecánica estable a altas temperaturas se produce presumiblemente por los 

mecanismos de refuerzo por precipitación γ’ y η, los cuales podrían restringir 

eficientemente el flujo de dislocaciones gracias a su distribución homogénea, tamaño de 

partícula y morfología. Esto se observó en la alta tasa de endurecimiento por 

deformación observada en las diferentes temperaturas evaluadas. 

Se plantea la posibilidad de mejorar la respuesta mecánica de la aleación en condiciones 

de altas temperaturas mediante la incorporación de nuevos elementos de dopaje. 

Asimismo, una opción para optimizar la aleación en condiciones de temperaturas 

criogénicas podría ser reducir el contenido de carbono. Estas estrategias de optimización 

podrían ser evaluadas en futuros estudios para determinar su impacto en la respuesta 

mecánica de la aleación. 

4.2.6 Resultados de resistencia mecánica HEA2 

La aleación HEA2 demostró una excelente resistencia a temperatura ambiente, 

alcanzando una resistencia máxima a la tracción de 1482.08 MPa y una deformación 

máxima del 25.41% en su estado solubilizado. La configuración ramificada de la fase B2 

en la austenita permitió alcanzar los resultados de resistencia y ductilidad en la aleación. 

Esta estructura eutéctica generó una alta resistencia debido a la restricción del flujo de 

dislocaciones entre fases. Sin embargo, la aleación presentó un comportamiento dúctil-
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frágil debido a la nucleación de la fase Laves en la fase FCC(Cu,Mn). Esta fase se 

solidificó después de la nucleación de la fase Laves, aumentando el campo difusivo y la 

tasa de crecimiento. Se confirmó que la fase Laves contribuyó a la fragilización de la 

aleación HEA2-1200 mediante la técnica de nanoindentación, que mostró una dureza de 

18.81 GPa. A pesar de esto, la aleación HEA2 mostró una tolerancia al daño de 37.65 

GPa%, lo que es superior al obtenido en aceros del área automotriz y aeroespacial. 

En base a esto, la aleación HEA2 supera la tasa de absorción de energía indirecta de un 

acero avanzado de alta resistencia y de aceros convencionales para altas prestaciones, lo 

que la hace atractiva para su uso estructural en el campo automotriz para reducir el peso 

del vehículo. Además, esta aleación puede aplicarse en el área aeroespacial, mejorando 

las prestaciones en componentes estructurales que requieren de procesamientos 

complejos para obtener características mecánicas similares. En el futuro, se podrían 

incorporar nuevos elementos de dopaje en la aleación para mejorar su respuesta 

mecánica a altas temperaturas y reducir el contenido de carbono para favorecer una 

mejor respuesta a temperaturas criogénicas. 

Para mejorar la respuesta mecánica de la aleación en el rango de ductilidad, se sugiere 

reducir el contenido de Nb o aumentar el tiempo de solubilización debido al alto 

contenido de Mn. De esta manera, se podría solubilizar la fase Laves y evitar la 

fragilización de la aleación, lo que permitiría mejorar su respuesta mecánica en el rango 

de ductilidad. Estas proyecciones futuras podrían ser de gran interés para el desarrollo de 

aleaciones más resistentes y duraderas en aplicaciones estructurales. 
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