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Resumen

Debido al continuo avance tecnologico 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 fabricacion y en los requerimientos
de los materiales. Ademas, para obtener materiales de alto rendimiento, se han tenido
que buscar nuevas metodologias de disefio. Ejemplo de lo anterior son las aleaciones de
alta entropia. Su disefio requiere la consideracion de variables no convencionales o no
contempladas en la metodologia CALPHAD. Una de estas variables son los rangos de
estabilidad de los electrones de valencia, que estan acoplados al factor de
empaquetamiento atomico. Adicionalmente, el disefio de materiales progresivos esta
involucrando el aprendizaje automatico como método predictivo de aleaciones

complejas.

En este contexto, se han disefiado, fabricado y caracterizados materiales metalicos
complejos, que incluyen un acero avanzado de alta resistencia mecanica y aleaciones de
alta entropia con mecanismos de refuerzo mecanico. Estos materiales buscan satisfacer
las necesidades de las industrias mencionadas, y ofrecen una solucion prometedora para
mejorar el desempefio de los componentes y sistemas utilizados en ellas. El disefio se
realizo utilizando CALPHAD, andlisis exploratorio de datos y aprendizaje automatico

para las aleaciones de alta entropia. Se estudiaron los mecanismos de refuerzo por



plasticidad inducida y precipitacion mediante caracterizacion microestructural y

mecanica en multiples escalas para aplicaciones energéticas y aeroespaciales.

Como principales resultados en el acero avanzado de alta resistencia mecanica se obtuvo
posterior al tratamiento de temple y particion una retencion maxima de austenita de un
10.75% con una absorcion de energia indirecta (tolerancia al dafio) de 30.55 GPa%.
Ademas, se ha observado que la estabilizacion de la austenita retenida se ve afectada por
el espesor de la muestra debido a la cinética de difusion durante el proceso de particion.
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 entropia consistieron en
nuevos rangos de estabilidad basados en la concentracion de electrones de valencia
(VEC por sus siglas en inglés) acoplado al factor de empaquetamiento atomico para la
prediccion de fases. La resistencia a bajas y altas temperaturas de la aleacion de alta
entropia disefiada Fess29Cr28.9Ni26.15Cu4.17T11.67V2.48Co.46 €s destacable entre la media de
las aleaciones de alta entropia FCC, incluso en su condicion salida de fundicion. La
aleacion present6 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 dafio obtenida a temperaturas de 600°C fue de 30.06 GPa% y a
temperatura ambiente de 47.64 GPa%, siendo una aleacion apta para aplicaciones a altas
temperaturas y a temperaturas extremadamente bajas. La aleacion de alta entropia

Fe3737Cr26.38N17.44Cus.41Mni17.50Nb1.17C363 resulto en una aleacion eutéctica de grano



ultrafino con refuerzo de fase B2 principalmente. La resistencia al dafio en la condicién
solubilizada parcialmente fue de 37.20 GPa%, el refuerzo mecénico proporcionado por
la fase B2 y grano ultrafino son prometedores, sin embargo, es requerido un mayor

control sobre la fase Laves.



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 Fe36.20Cr28.9Ni26.15Cu4.17T11.67V2.48Co.46 1s 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
Fe3737Cr2638Ni17.44Cu6.41Mn17.50Nb1.17C3 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:
AM:
BCC:
CALPHAD:
CCT:
DRX:
EDS:
FCC:
GNL:

Ha:

HCP:
HEA:
Hmix:

Im:

Q&P:
Q&P-Nb:
SEM:
SFE:

SS:

TE:

Acero de alta resistencia mecanica
Amorfo

Cubico centrado en el cuerpo
Diagrama de fases

Transformacion enfriamiento continuo
Difraccion de rayos X

Espectroscopia de energia dispersiva
Cubico centrado en las caras

Gas natural licuado

Hidrogeno

Hexagonal de empaque compacto
Aleacion de alta entropia

Entalpia de mezcla

Intermetélico

Temple y particién

Acero de temple y particion dopado con Nb
Microscopia electronica de barrido
Energia de falla de apilamiento
Solucioén solida

Temperatura de enfriamiento



TP:

TRIP:

TTT:

TWIP:

VEC:

XPM:

AG™%

oVe:

Temperatura de particion

Plasticidad inducida por transformacion
Transformacion tiempo temperatura
Plasticidad inducida por maclado
Concentracion de electrones de valencia
Mapeo rapido de propiedades

Fuerza impulsora de transformacion y—e
Energia de interfaz y/e

Electronegatividad de Pauling
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Prologo

En este trabajo de grado doctoral, titulado "Diserio de aleaciones de alta entropia de alto
desemperio mecdnico en condiciones de bajas y altas temperaturas para aplicaciones
energéticas", se investigan los mecanismos de refuerzo mecanico en aleaciones
metalicas avanzadas y sus respectivas respuestas en cuanto a los mecanismos de
deformacion activados frente a estimulos mecanicos, incluyendo aceros avanzados de
alta resistencia para aplicaciones automotrices y aeroespaciales. El objetivo principal es
demostrar la necesidad de aleaciones de mayor desempefio y presentar nuevas técnicas

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

El trabajo se divide en cuatro capitulos. El primer capitulo proporciona una introduccion
a la problematica y describe el marco teorico, asi como un andlisis del estado del arte
que sustenta las hipdtesis y objetivos de la investigacion. El segundo capitulo describe la
metodologia experimental utilizada para el disefio y procesamiento de aceros avanzados
de alta resistencia con mecanismos de refuerzo TRIP, asi como aleaciones de alta
entropia (HEA por sus siglas en inglés) con mecanismos de refuerzo TRIP/TWIP y por
precipitacion. También se describe el método de prediccion analitico y computacional

por aprendizaje automatico utilizado.

El tercer capitulo presenta y analiza los resultados obtenidos, respaldando los hallazgos
con literatura cientifica relevante y actualizada. Se discuten los resultados obtenidos en
los aceros avanzados de alta resistencia reforzados por TRIP, la prediccion de fases

mediante el método analitico y computacional, y los resultados microestructurales y



mecénicos de las aleaciones de alta entropia disefiadas mediante este método. Esta
seccion para analizar los hallazgos de las aleaciones de alta entropia se divide en dos
subsecciones, que describen los resultados de la aleacion HEA1 y la aleacion HEA2,
respectivamente. Finalmente, el cuarto capitulo presenta las conclusiones del trabajo,
donde se resume y discute el alcance y las limitaciones de la investigacion, y se

proponen posibles direcciones futuras para la continuacion del estudio en esta area.

En general, el trabajo representa una contribucion significativa al campo de las
aleaciones metalicas avanzadas y su aplicacion en la industria energética, aeroespacial y
automotriz, lo que permite un mayor entendimiento de los mecanismos de refuerzo

mecanico y la optimizacion de su funcionalidad.



Capitulo I: Generalidades

1.1 Introduccion

A lo largo del tiempo, los materiales metalicos han evolucionado considerablemente. En
sus inicios, la mezcla de minerales de cobre con arsénico, zinc y estafio produjo la
primera aleacion de bronce arsenical [1-3]. Sin embargo, el deseo de aumentar la
resistencia mecénica impulsé la busqueda metaltirgica hacia el descubrimiento del
bronce de estafio [3], seguido por la produccion de hierro forjado en el afio 1000 antes de
Cristo [4]. Desde entonces, la creacion de diversos materiales metalicos se convirtié en

un foco central de investigacion.

Uno de los hitos mas relevantes fue el estudio del acero Wootz, que permitid
correlacionar en profundidad la composicion, procesamiento, microestructura y
propiedades [4—7]. No obstante, la necesidad de avanzar en el disefio y fabricacion de
materiales ain mas complejos dificulté este proceso de correlacion [4]. La base
tradicional de desarrollo de aleaciones se centraba en el entendimiento de la
microestructura sustentada en principios metalurgicos, lo cual se mantuvo hasta los afios
90 [8]. Posteriormente, los avances en desarrollos computacionales para aplicaciones de
Ingenieria permitieron desarrollar un nuevo componente para la obtencion de materiales
funcionales de alto rendimiento: el modelado computacional [8—11]. Gracias a €I, se ha
logrado obtener materiales metalicos mas avanzados y complejos, que cumplen con las

demandas de la industria moderna.



El disefio basado en la modelacion computacional de aleaciones ha permitido un avance
significativo en el desarrollo de aceros y aleaciones de alto desempefio. Un ejemplo de
ello es el desarrollo de los aceros de baja aleaciéon o microaleados, los cuales han sido
disefiados para satisfacer necesidades particulares en areas como la aeroespacial, energia
y transporte [12,13]. En la industria automotriz, estos materiales representan
aproximadamente el 70% del peso del automovil [14—16], lo que reduce el rendimiento
debido a su alta densidad. Ademads, el mercado energético tradicional enfrenta una

situacion critica debido a la escasez de recursos y la alta generacion de contaminantes.

La necesidad actual en el sector automotriz es reducir la demanda de energia mediante la
reduccion de masa, mejorando el rendimiento vehicular y manteniendo las prestaciones
mecanicas del vehiculo [16]. Estudios han demostrado que una disminucion del 10% en
el peso de un vehiculo tradicional puede lograr una reduccion del 8% en el consumo de
combustible y una reduccion maxima de 11 gramos de CO: equivalente por cada
kiloémetro recorrido. Los vehiculos eléctricos son 125% mas pesados que los vehiculos
de combustion tradicionales, por lo que es aun mdas importante obtener materiales mas
livianos con las mismas prestaciones de resistencia mecdanica [16]. Debido al impacto en
el rendimiento y el costo de produccidn, se estima que para vehiculos tradicionales se
priorizara una reduccion de peso del 20-25% para el afio 2035. De igual manera, se
espera que los vehiculos eléctricos logren una reduccién de peso del 20-30% para el

mismo afo [15,16].



El uso de aceros microaleados se ha expandido hacia el campo aeroespacial y
energético. En la industria aeroespacial, estos aceros son comunmente utilizados para la
fabricacion de trenes de aterrizaje y componentes de fijacion [12]. Por otra parte, en la
industria energética, su empleo es atractivo debido a la incorporaciéon de niquel 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 mecanicas que
restringen su uso en dichas areas. Por ejemplo, la industria automotriz busca materiales
que cumplan con tolerancias al dafio o tasas de absorcion de energias indirectas
superiores al 20 GPa% a un bajo costo de produccién, con una capacidad de
deformacion superior al 25% y una resistencia maxima a la traccion superior a 1000
MPa [14,17,18]. Se debe destacar que la tolerancia al dafio o tasa de absorcion de
energia indirecta es un parametro comunmente utilizado en ingenieria mecanica y
ciencias de los materiales y se obtiene mediante el producto de la resistencia maxima y
la deformacion (PSE por sus siglas en ingles) de ingenieria total en un ensayo mecanico

[19-21].

Por otro lado, en la industria energética, los materiales utilizados para la fabricacion de
estanques de almacenamiento de gas natural licuado (GNL) deben cumplir con una
absorcion de energia minima de 100 J a temperaturas de operacion de -163°C, lo que
actualmente se encuentra restringido a los aceros 9Ni comunmente utilizados para esta
aplicacion [22]. Asimismo, los materiales utilizados para la acumulacion de hidrogeno
verde deben tener una absorcion de energia entre 100-137 J a temperaturas de -253°C

[23].



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 categoria mas avanzada de las aleaciones base Ti la mdxima
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 utilizacion por excelencia
es el Ti64 [25]. Las superaleaciones base Ni monocristalinas pueden soportar
temperaturas de 1050°C con prestaciones mecédnicas adecuadas para las zonas de
combustion 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 presion 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 minimos de resistencia méaxima a la
traccion 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
austeniticos como el 304 que tienen una resistencia maxima a la tracciéon de 400 MPa a

temperaturas de 550°C [26].

La gran limitacion que tienen los materiales utilizados comtinmente en las aplicaciones
antes seflaladas se encuentra en el disefio, caracteristicas mecanicas o en su defecto en
los costos asociados de produccion, debido a que se requieren procesos de alta pureza en
ambientes descarburantes o desoxidantes con alto vacio. Adicionalmente, se debe
considerar que el proceso de fabricacion se debe desarrollar bajo principios metalirgicos

que contemplan prueba y error [27].



Para abordar esta necesidad, se han desarrollado métodos avanzados de disefio basados
en inteligencia artificial que utilizan el aprendizaje automatico para predecir aleaciones
complejas. Este enfoque de disefio se conoce como disefio de materiales progresivos, el
cual se ha potenciado en los ultimos afios aprovechando la capacidad de la inteligencia
artificial para analizar grandes conjuntos de datos, identificar patrones y relaciones no
obvias generando soluciones Optimas de disefio. Sin embargo, todavia existen
limitaciones en su utilizacion debido a los pardmetros empiricos que describen la
estabilidad de fases en aleaciones complejas, y se requiere tener conocimientos en
lenguajes de programacion, tratamiento de datos y modelos de aprendizaje automatico
para seleccionar eficientemente las aleaciones de acuerdo con la base de datos

disponible.

Actualmente, el disefio de materiales progresivo se ha implementado en nuevas
aleaciones multicomponentes conocidas como aleaciones de alta entropia. Sin embargo,
estas aleaciones presentan desafios en la etapa de disefio actual debido a que los métodos
tradicionales, como CALPHAD, generalmente no pueden predecir con precision las
fases presentes. A pesar de ello, estas aleaciones son atractivas debido a su alta
tenacidad a temperaturas criogénicas y buenas propiedades mecéanicas a altas
temperaturas, logradas gracias a los mecanismos de plasticidad inducida, los
mecanismos de refuerzo por solucion sélida y la distorsion 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 area energética y aeroespacial, se requiere una



mayor investigacion en la descripcion de la estabilidad de las fases para lograr un disefio

mas eficiente, reduciendo costos y el tiempo de modelado computacional.



1.2 Marco tedrico

El mundo de la ingenieria debido a sus diferentes requisitos en campos de alto
rendimiento ha requerido constantemente la optimizacion de las propiedades de los
materiales, por lo que se lleva a cabo el estudio de las aleaciones metélicas en el area de
la metalurgia fisica [28,29]. El proceso de fabricacion de una aleacion se lleva a cabo
tradicionalmente combinando un elemento base con una proporcidon mayoritaria de
elementos secundarios [28,30]. Los metales se pueden disefiar con sistemas de refuerzo,
los cuales son: refuerzo por solucion solida, reduccion de tamafo de grano, refuerzo por
mecanismos de distorsion de red, refuerzo por mecanismos de precipitacion 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 mineria.

Es importante en toda aleacion seleccionar y controlar adecuadamente los elementos
secundarios en términos de su proporcion general debido a los efectos que producira
sobre la aleacion y los limites de solubilidad [28,30]. Para esto se suelen realizar
diagramas de fases obtenidos mediante simulacion CALPHAD [37,38]. La falta de
control en el limite de solubilidad en una aleacion puede producir precipitados no
deseados y generar reduccion de las propiedades mecanicas (fragilizacion, pérdida de
tenacidad, disminucion de la resistencia maxima, entre otros) y sensibilizacion
electroquimica [39—44]. La estabilidad de los precipitados dependera principalmente de

la minimizacion de energia de libre dentro del sistema, la cinética de formacion, energia



de interfaz y la fuerza impulsora [45]. Controlar estos pardmetros es complejo,
CALPHAD utiliza el potencial quimico como la verdadera fuerza impulsora de las
transformaciones de fases, incluyendo aproximaciones basadas en funciones que
dependen de variables de estado y pardmetros empiricos 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, limites de granos,
nano-precipitados o defectos [45]. Dentro de la categoria de precipitados se pueden
encontrar comunmente carburos, nitruros e Intermetélicos y cada uno de ellos forma un

compuesto definido [43,45-48].

Para la estabilidad termodindmica de fases se debe conocer la temperatura, presion y
composicion quimica, debido a que de ellas depende la energia libre de Gibbs del
sistema. Basado en lo anterior, si se mantiene la presidn y composicion quimica
constante, la estabilidad dependera solo de la temperatura del sistema. Sin embargo, se
deben considerar de igual manera las condiciones difusivas del medio para generar la
solucidn solida o transformacion de fases [45]. El proceso con el cual se puede controlar
la formacion 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 fendmeno de plasticidad en metales es la
condicion de deslizamiento de las dislocaciones en un entorno con defectos puntuales,

lineales, superficiales y volumétricos [51]. Esto debido a que producen una reduccion en
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la movilidad de las dislocaciones y una rigidizacion de la aleacién reduciendo
parcialmente la ductilidad, pero aumentando el esfuerzo de fluencia y la resistencia.
Basado en la teoria de las dislocaciones, el vector de Burger cuantifica el deslizamiento,
indica la direccion y sentido del deslizamiento. Desde lo sefialado 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 direccion de los movimientos
atomicos cuando la dislocacion se desplaza a través de la red [51]. Por otra parte, el
deslizamiento de la dislocaciéon siempre ocurre en un conjunto especifico de planos
cristalograficos (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 combinacion de ambos sistemas da a lugar al sistema de
deslizamiento que son caracteristicos de cada estructura cristalina y de la naturaleza del
enlace interatomico [51,52]. La tension requerida para que se produzca la movilidad de
la dislocacion dependera del material y la condicion de deslizamiento estard dada por el
esfuerzo cortante que actia en la direccion de deslizamiento alcanzando el estado critico.
Este esfuerzo cortante critico es funcion de una densidad de dislocacion y viene dado
por la Ley de Schmid [53,54].

Las estructuras HCP son sumamente interesantes para obtener una resistencia mecéanica
a bajas temperaturas, esto debido a que no presenta transicion ductil-fragil en los
materiales metdlicos [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 energia de desajuste atdmico es el estado de deformacion por desalineamiento en el
plano de deslizamiento de dislocaciones. Cuando se produce un cambio en la energia de
desajuste, se puede producir un refuerzo adicional en los metales. Este cambio de
energia se evalia en la condiciéon de deslizamiento de la dislocacion [58,59]. Efecto
producido por el desplazamiento de los atomos de su posicion de equilibrio en la red,
generando una resistencia de red al desplazamiento de la dislocacion. Este cambio de
energia se describe mediante la tension de Peierls, tension necesaria para condicionar el

desplazamiento de la dislocacion [60,61].

1.2.2 Mecanismo de refuerzo por solucion sélida

El refuerzo por solucion sélida se produce cuando el estado de deformacion localizada
de los atomos en la matriz produce una resistencia al movimiento de las dislocaciones
del sistema, aumentando de esta manera la resistencia de la aleacion [62]. En otras
palabras, es la mezcla de diferentes atomos de caracter sustitucional con diferente radio
atomico causando la deformacion de la red cristalina (ver figura 1). Esta deformacién o
distorsion en la red dificulta el deslizamiento de las dislocaciones. Ejemplo de elementos
que producen una distorsion sobre la red de Fe son el Ti y Nb aumentando el refuerzo
por solucion soélida [63—65]. Sin embargo, son fuertes formadores de carburos. En
cambio, el Ni, Cr, Fe, Mn, Mo y W permiten una distorsion de red adecuada y favorecen
el refuerzo por solucion sélida al tener una alta afinidad con el resto de los elementos

quimicos.
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Figura 1. Refuerzo mecanico por solucion solida.

1.2.3 Mecanismo de refuerzo por precipitacion

El efecto de los precipitados sobre la respuesta mecdnica es comunmente utilizado para
reforzar el material desde el punto de activacion de dislocaciones, por lo cual, su
influencia se produce durante el rango de plasticidad [66]. Este fendmeno se genera por
la disminucién en la tasa de movilidad de las dislocaciones al existir menor area efectiva
de desplazamiento y posibilidad de enmarafiamiento [67]. Esto produce una disminucion
de la movilidad de la dislocacion. La reduccion en los grados de libertad producida por
los precipitados aumenta la tension tangencial requerida para el deslizamiento entre los
precipitados, produciendo que la dislocacion se curve y se produzca un ciclo de
crecimiento [67].

La formacion de los precipitados dependera de la composicion quimica, esto debido a la
afinidad y estabilidad termodinamica pero también influira el proceso controlado por la

cinética y temperatura de la aleacion para una presion determinada [68-70]. La
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disminucion de la energia libre de Gibbs proporciona en el sistema la fuerza impulsora
para la formacion del precipitado, mientras que la cinética, que esta asociada a las
barreras energéticas y regida por la difusion, controla los procesos de nucleacion,
crecimiento y engrosamiento de particulas. Lo descrito anteriormente se encuentra
sustentado en las teorias de Volmer — Weber [71-73] y Ostwald Ripening [74-77].

Para el proceso de precipitacion en sistemas base Fe-C, se destacan como elementos que
generan precipitados estables termodindmicamente el Ti y Nb debido a que son
elementos fuertemente formadores de carburos. Ademas, son fuertes refinadores de
grano. Los precipitados primarios de Ti presentan tamafos superiores a 1 pm [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 mecanica de precipitados al aumentar la capacidad de enmarafiamiento
y el esfuerzo cortante requerido para el flujo de dislocaciones en el plano de
deslizamiento. EI Nb tiene un comportamiento de precipitacion similar al del Ti. Sin
embargo, los precipitados primarios son mas pequeios debido a que precipitan a menor
temperatura [80—83]. Los precipitados de Nb presentan ademas de un tamafio controlado
una geometria 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 interaccion quimica con el
resto de los elementos que constituyen la aleacion. Esto produce precipitados de tamafio
nanométricos con distribucion homogénea en la matriz, lo que permite una distribucion

coherente de precipitados o intermetélicos durante el proceso de nucleacion [88]. Desde
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el punto de vista mecanico, la fase rica en Cu puede debilitar parcialmente la aleacion,
pero permite que otros elementos con una cinética de nucleacion mas lenta puedan
nuclear debido a las condiciones energéticas produciendo un estado de precipitacion
coherente [87]. El Al favorece la formacion de fases intermatalicas, incluida la fase
Laves y B2. Esta formacion de intermetélicos puede producir un refuerzo mecanico en la
aleacion, esto debido a la interaccion con las dislocaciones [89]. Por otra parte, la
aleacion se fragilizard por un cambio en la composicion debido a la nueva distribucion
de fases. Esto limita el contenido atémico del aluminio para controlar la ductilidad al
igual que el Ti [90].

La coherencia y tamafio son fundamentales para el refuerzo mecanico en la aleacion,
esto se describi6 anteriormente, pero dependiendo del tamafio y su distribucion, existen
dos mecanismos diferentes como mecanismo de refuerzo mecanico. El refuerzo por
corte en dislocaciones se efectiia cuando el radio del precipitado es inferior al radio
critico y es el mas efectivo alcanzando el refuerzo méximo de precipitacion (ver figura
2.a)). Los precipitados deben mantener una distribucién uniforme en la matriz, y pueden
resistir los movimientos de dislocacion forzando a cortar el precipitado [91]. Este
proceso se denomina mecanismo de cizallamiento de particulas y se puede ver afectado
por la deformacion de coherencia, la energia de falla de apilamiento, la estructura
ordenada, el efecto de modulo, la energia y morfologia interfacial junto a la tension de
friccion reticular [91-94]. Cuando las particulas de precipitado crecen y superan el radio
critico 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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interaccion entre el precipitado y la dislocacion, el cual, se encuentra caracterizado por
los esfuerzos de Orowan [91,92]. Esto produce un bucle de dislocaciéon mediante cada
particula, generando una tension de retroceso (ver figura 2.b)). Este mecanismo también
induce un refuerzo mecénico al interactuar la dislocacion con el precipitado. Sin
embargo, disminuye con el aumento del tamafio del precipitado.

Lo descrito anteriormente, explica el gran atractivo de los mecanismos de refuerzo
mecanico observados en las superaleaciones base niquel. Estas aleaciones suelen generar
precipitados coherentes y ordenados y’ proporcionando una resistencia a la fluencia a
altas temperaturas, impidiendo el movimiento de dislocaciones debido a que inducen el
mecanismo de corte de particulas [95]. Sin embargo, es posible encontrar un mecanismo
mixto asociado a la densidad de dislocaciones durante el flujo de deformaciéon con
mecanismo de refuerzo por corte de particulas. Este mecanismo ocurre cuando una
dislocacion se encuentra en interaccion con precipitados coherentes y son empujadas por
otra dislocacion generando un bucle y corte de particula al mismo tiempo, lo cual fue

descrito por Chatterjee et al. [95].
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Figura 2. Representacion esquematica de mecanismos de refuerzo por precipitacion: a)
mecanismo de refuerzo por corte de particulas; b) mecanismo de refuerzo por enmarafiamiento
de dislocaciones.

Uno de los parametros criticos de disefio es la condicién de operacion en bajas

temperaturas y altas temperaturas [96—98]. Los metales al trabajar a bajas temperaturas
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se suelen fragilizar por el fendémeno ductil — fragil [99,100]. Sin embargo, en
condiciones de altas temperaturas, el material pierde resistencia y cominmente aumenta
su ductilidad debido a la disminucidn de la fuerza de enlace, reduccion de la densidad de
defectos, aumento de la movilidad de los 4tomos, deslizamiento de dislocaciones y
trepado difusivo de dislocaciones en la aleacion, recristalizacion, crecimiento de granos,
nucleacion y engrosamiento de precipitados [101,102]. Adicionalmente, en altas
temperaturas los fenomenos difusivos y cinéticos son relevantes debido al
engrosamiento de precipitados, lo que podria producir un dafio prematuro [101,103—
106].

Los antecedentes expuestos permiten identificar que en condiciones de bajas
temperaturas el mecanismo de fortalecimiento por precipitacion debe ser el de
cizallamiento de particulas. Este mecanismo restringe un tamafio de precipitado
controlado y coherente con la matriz. Al aumentar la temperatura, el mecanismo de
precipitacion cambiara al caracteristico por Orowan, hasta alcanzar la temperatura critica
que domine el fendmeno. Este mecanismo de refuerzo permite optimizar las
caracteristicas mecéanicas 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 energia de activacion necesaria durante
un tiempo determinado, parametros controlados por la termodindmica y cinética de la
aleacion [50,107,108]. Es usual, llevar la aleacion a una temperatura de disolucion para
luego realizar un envejecimiento en temperaturas mas bajas, buscando con esto un

mecanismo de precipitacion mas controlado [28]. Los precipitados de menor tamafio con
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distribucion coherente con la matriz producen un refuerzo mayor debido a que el
esfuerzo cortante es mas alto hasta el punto de inflexion, 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 distribucién de los precipitados en la matriz para maximizar el refuerzo mecanico
dependera de la energia requerida para generar la nucleacion o energia de interfaz
[50,110,111]. Esta energia requerida para la formacién de un nticleo de precipitacion es
menor en zonas con una alta energia causadas por defectos, produciendo asi una
nucleacion preferencial [50,108].

Para formar la precipitacion coherente y optimizar el refuerzo por el mecanismo de corte
de particulas se deben generar zonas de nucleacion preferencial. La generacion de
nucleacion preferencial es posible generarla mediante Cu debido a su baja afinidad con
el resto de los elementos de la aleacion. Esta falta de afinidad permite una distribucion
independiente generando nanoprecipitados de Cu en una matriz FCC [109,112-115].
Fases que proporcionan el mecanismo de refuerzo de corte de particulas son los
precipitados y’, 1, NbC, Cr23Cs debido al tamafio, morfologia y distribucion [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 limite inferior, transicion y superior. Los mecanismos son
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la plasticidad inducida por transformaciéon (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 transformacion de fase de austenita metaestable en
martensita, ocasionando una absorcion de energia equivalente al requerido para la
transformacion. El mecanismo TWIP por otra parte consiste en la generacion 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 aleacion [98].
Estos mecanismos, estdn gobernados mediante estados energéticos que son sensibles a
los cambios térmicos y composicion quimica. Estos estados energéticos estan basados en
la energia de fallas de apilamiento (SFE por sus siglas en inglés) [126,127]. Esta energia
es la requerida para interrumpir una secuencia de apilamiento atémico existente en un
plano cristalografico. La energia de falla de apilamiento para producir el fendémeno TRIP
debe estar restringida bajo los 20 mJ/m?, por otro lado, para producir el mecanismo
TWIP la energia de falla de apilamiento debe estar entre 20 y 40 mJ/m? [127]. Existe un
estado de transicion entre ambos mecanismos, los cuales se encuentran en el rango de 18
a 22 mJ/m? en el cual puede ser posible encontrar ambos mecanismos al mismo tiempo
dependiendo de la temperatura y la composicion quimica [127]. Lo descrito

anteriormente se puede apreciar en la figura 3.
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Figura 3. Representacion esquematica de los mecanismos de plasticidad inducida por maclado y
transformacion de fases.

Para disefar aleaciones que contengan estos refuerzos es necesario establecer criterios
de seleccion de la composicion quimica de la aleacion. La utilizacion del Co como
elemento aleante produce un estado de compatibilidad de energia 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
deberia superar un 6%. Otros elementos que controlan la SFE son el Fe, Mn y Cr en
rangos bajo los 40 mJ/m?.,

La energia de falla de apilamiento se puede obtener mediante la ecuacion de Olson-
Cohen mediante el modelo termodindmico representado en (1) [55,130].

SFE = 2pAGY™¢ + 207/ (1)
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Donde p es la densidad molar de superficie, AGY™¢ es la fuerza impulsora de la
transformacion de fase y — € y o¥/¢ es la energia de interfaz.

Se debe destacar que las estructuras FCC tienen una resistencia sobresaliente a bajas
temperaturas por dos fenomenos 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 energia de falla de apilamiento
disminuye, teniendo asi 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]. Fendmeno 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 fendmeno de transicion
ductil — fragil, esto debido a su dependencia del esfuerzo de corte resuelto critico
(CRSS), lo que produce un aumento significativo de la resistencia, pero con una
disminucioén drastica de la ductilidad, produciendo fragilidad [137]. El maclado se
favorece mayormente al tener un grano austenitico mayor, por lo cual, al reducir el
tamafio de grano mediante laminacion se puede ver afectado el rendimiento del efecto
TWIP perdiendo su eficiencia [124]. En otras palabras, al producir un refinamiento de
grano austenitico, se ve alterado el esfuerzo critico de hermanamiento en la aleacion,
producto de la mayor dificultad existente para separar una dislocacion parcial de

Shockley del parcial final para producir el maclado. Esta dificultad en la separacion se
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debe a que existe una mayor tasa de rigidez por el fenomeno de Hall - Petch y por lo
tanto se debe producir un mayor esfuerzo de corte critico resuelto para producir las
maclas [138]. Este fenomeno a altas temperaturas desliza, l6gicamente por un aumento
del SFE en la aleacion, inhibiendo la formacion secuencial de maclado, pero si la
composicion de la aleacion esta estabilizada con Co y el tamafio de grano es lo
suficientemente grande, el refuerzo TWIP puede permanecer a temperaturas
relativamente elevadas.

La energia de falla de apilamiento se puede obtener mediante simulaciéon computacional
predictiva, la cual utiliza la ecuacion de Olson y Cohen representada en (1), pero
también es posible obtener la energia de falla de apilamiento experimentalmente
mediante difraccion de rayos X mediante la ecuacion (2) [139-141].

n\/§ a

Donde K;,w¢ es la constante de proporcionalidad equivalente a 6.6, a es la constante

SFE =

(2)

de red y A se relaciona con la anisotropia con un valor de 3.43; G;1; es el modulo de
corte en el plano (111) que es aproximado a 81 GPa para estructuras FCC; ¢ es la micro-
deformacion determinada mediante el grafico de Willamson-Hall obtenido a partir de los
perfiles DRX ; a es la frecuencia del fallo de apilamiento, el que se mide considerando

muestras libres de tension y con un 5% de tension aplicando la ecuacion (3) [139-141].

—45v3 1
(20200 — 260111) 506 — (26200 — 260111) 0% = gy, (tan9200 + 59111>00/ =a (3)
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1.2.5 Aceros avanzados de alta resistencia con procesamiento de temple y particion

El uso de aceros avanzados de alta resistencia fabricados mediante temple y separacion
(AHSS - QP por sus siglas en inglés) estd orientado principalmente al area de la
automocion. Estos aceros se emplean para reforzar pilares, largueros, travesafios,
paneles interiores de puertas o cualquier elemento que pretenda absorber la mayor
cantidad de energia posible en caso de impacto [142], por ejemplo, en un accidente de
trafico. En efecto, el verdadero potencial de estos aceros reside en su alto indice de
absorcion de energia y resistencia. Estos materiales disminuyen los dafios a los
ocupantes de un vehiculo al absorber la energia descargada cuando se deforman o se
someten a esfuerzos [143—145]. La energia liberada en el impacto se disipa a través de
procesos de plasticidad inducida por transformacién (TRIP por sus siglas en inglés) en el
acero [143,146,147]. La elevada absorcion de energia de los aceros Q&P reside en la
estabilizacion de la austenita metaestable a temperatura ambiente. Se requiere un control
termodinamico y difusivo para conseguir que la austenita metaestable se mantenga en el
acero. Estos se consiguen con una definicién adecuada de la temperatura y el tiempo del
tratamiento térmico en funcién del carbono C disponible y de los elementos primarios de
precipitacion. Todo ello se facilita mediante la simulacion CALPHAD con bases de
datos de software termodinamico como Thermo-Calc y JMatPro [38]. La importancia de

que la austenita (y) se mantenga a temperatura ambiente en el acero radica en su
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capacidad para convertirse en martensita (o) cuando se somete a energia impulsiva. Esta
energia impulsiva inicia el mecanismo de transicion de fase y la absorcion de una gran

cantidad de energia de impacto. [148—154].

El proceso Q&P comienza con una transicion de fase desencadenada por el movimiento
conjunto de los atomos en un proceso de enfriamiento rapido desde una temperatura
especifica hasta la temperatura deseada. Aqui, la cinética de transformacion controla el
estado de nucleacion [108,155,156]. Al enfriarse, se crea una fuerza impulsora debido a
la diferencia de temperatura, que es responsable de la cantidad de transformacion
martensitica [155—157]. La temperatura de enfriamiento (TE) debe especificarse entre la
temperatura al principio y al final de la formacion martensitica para obtener una
transformacion de fase martensitica incompleta y estabilizar la austenita retenida. Esto
genera una adecuada difusion de C y controla la precipitacion de carburos sin reducir la
fraccion final de austenita retenida [158]. Uno de los elementos formadores de carburos
es el niobio (Nb). Tiene estabilidad termodindmica a altas temperaturas, lo que permite
el refinamiento del grano. Los carburos de Nb son pequefios y esféricos y generan un
refuerzo mecénico primario eficiente [30,159-161]. Los carburos de Nb, combinados
con la austenita retenida, aumentan la tasa de absorcion de energia, la resistencia y la

ductilidad del acero.

Wang et al. [160] estudiaron el efecto del NbC y su mecanismo de formacion en el acero
dopandolo con C. Aqui, las muestras que presentaron formacion de NbC durante el

proceso de enfriamiento y particion también presentaron mejores propiedades
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mecénicas. Ademas, afirman que el control de la etapa de particion es fundamental para
obtener un rendimiento mecédnico 6ptimo. Afirman que el dopaje con C es necesario

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

Para aumentar la absorcidon de energia, la austenita retenida debe estabilizarse mediante
la difusion de C. El proceso de difusion estd influenciado principalmente por el
gradiente de potencial quimico disponible durante el proceso de particion. El gradiente
de potencial quimico hace que el C se difunda desde la martensita con mayor potencial
quimico de C hacia la austenita y se detendrd cuando exista un equilibrio en los
potenciales quimicos del Sistema [162]. En condiciones de equilibrio, es tipico que en el
acero C la martensita y la austenita se transformen en fases secundarias. Esto ocurre si
no hay intervencion en el proceso de particion. Asi, la cinética genera la transformacion
de fase de equilibrio en funcién de la temperatura, el tiempo y la composicion quimica

[163-166].

Muchos investigadores han intentado superar las dificultades del proceso de difusion y
aumentar la fraccion 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 absorcion de energia, lo que
podrian ser efectos no deseados para este material. Un ejemplo de lo anterior es la
investigacion de Masoumi et al. [184] quienes procesaron un acero Q&P dopado con

1,03 % en peso de carbono mediante temple y particion en tres etapas. Los resultados
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mostraron una resistencia maxima a la traccion de 1700 MPa y una deformacion del
9,8%. Estos resultados estan directamente relacionados con el exceso de carburos y fases
secundarias debido al alto contenido de carbono, obteniendo una tolerancia al dafio de

16.6 GPa% con un 13% de austenita retenida.

Normalmente, el proceso de Q&P se realiza en tres o mas etapas. Wu et al. [189]
llevaron a cabo un proceso de enfriamiento y particion en tres etapas. La mayor
absorcion de energia 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 absorciéon de energia del acero de bajo C y compararon sus
resultados con un tratamiento térmico de tres etapas. Ellos obtuvieron 30,37 GPa% de
absorcion de energia 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 particion en cuatro etapas en acero dopado con 0,41 % en peso de
carbono y 1,37% en peso de cromo, incluido un bafo de sal para el enfriamiento
intermedio. Los resultados muestran una resistencia maxima a la traccion de 2050 MPa
y una deformacién de un 15% logrando una tolerancia al dafo 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 particion, el temple y el laminado en ftio,
constituyendo un proceso de cinco etapas. Los resultados obtenidos son favorables

alcanzando un 35,8 GPa% de absorcion de energia.
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1.2.6 Aleaciones de alta entropia

Las aleaciones de alta entropia o HEAs por sus siglas en inglés son aleaciones
multicomponentes, categorizadas como materiales avanzados compuestos por mas de un
elemento soluto en una gran proporcidon en su composicion. Como estan constituidas por
mas de un elemento principal, la estabilidad de la solucion solida es compleja y se
favorece la segregacion y la estabilidad intermetalica. Sin embargo, al considerar cinco o
mas elementos principales en su composicion en composicion equiatomica (o cercanas a
ello) en su estructura cristalina, se favorece una alta entropia configuracional que
aportaria a la estabilidad de la solucion so6lida en un sistema composicional complejo.
Adicionalmente, se ha optado en este tipo de aleaciones, configuraciones no
equiatomicas, preferentemente disefiadas en rangos composicionales de 5 — 35 %
atomico y que tienen una entropia 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 comparacion a los
materiales metalicos tradicionales que utilizan generalmente un elemento soluto con
pequeiias adiciones de otros elementos quimicos. Se debe resaltar, que las aleaciones de
alta entropia debido a su sistema composicional complejo, proporciona cualidades
unicas y atractivas. Entre ellas se encuentra una alta resistencia mecanica [193—-196],
resistencia a la corrosion [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 entropia o de sistema composicional complejo sean
adecuadas para una amplia gama de aplicaciones industriales y tecnoldgicas. La
dificultad en tipo de aleaciones se concentra en lograr la solucion soélida y el control de

las fases presentes.

En aleaciones multicomponentes existe una alta competicion entre los potenciales de
formacion de compuestos estequiométricos con superredes especificas (intermetalicos)
que pueden causar una degradacion de las caracteristicas funcionales de la aleacion
debido a los altos porcentajes de participacion de los elementos aleantes.
Adicionalmente las reglas tradicionales para establecer predecir la formacién de
solucion solida en las aleaciones de alta entropia no se cumplen y existen nuevos
criterios de prediccion asociados que permiten un mejor disefio de estas aleaciones
avanzadas complejas [98]. Sin embargo, existe una gran necesidad de avanzar en los
parametros de prediccion [209-212]. Existen actualmente grandes desafios en el disefio
de estas aleaciones, los cuales radican principalmente en la gran dificultad de generar
solucion solida con precipitados controlados [212]. Esta dificultad es impulsada por la
gran contribucion atdmica de todos los elementos participantes para alcanzar los rangos
de entropia configuracional requeridos. Para poder reducir esta dificultad se han
realizado esfuerzos en la construccion de bases de datos para aleaciones de alta entropia
aplicables a software de prediccion de fases mediante metodologia de acoplamiento por
computadora de diagramas de fase y termodinamico o CALPHAD por sus siglas en

inglés [9,10,210,213-216].
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También se han implementado técnicas de andlisis de datos y aprendizaje automatico
para mejorar la etapa de disefio de aleaciones de alta entropia debido a la dificultad que
presentan en la prediccion de estabilidad de fases [210,215,217]. Esta metodologia es
denominada disefio de materiales progresivos y permite mejorar la prediccion y de toma
de decisiones en materiales complejos debido a la identificacion de patrones y relaciones
en grandes conjuntos de datos. Sin embargo, la metodologia de aprendizaje automatico
inicialmente carecia de dos factores importantes. En primer lugar, las bases de datos con
las cuales realizaban las predicciones eran pequefas, 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 validacion experimental [212,218]. En segundo lugar, los métodos de
aprendizaje automadtico tienen una alta capacidad de ser creados y utilizados por
personas sin conocimiento previo de metalurgia y termodindmica, lo que produce una
deficiencia en la limpieza de datos y la interpretacion de resultados, lo que aumenta la
posibilidad de tener resultados no representativos con altos indices de éxito en la

prediccion.

30



1.3 Analisis del estado del arte

El disefio de materiales metalicos avanzados conlleva una clara comprension de los
fenomenos metalirgicos, fisicos y mecanicos de las aleaciones para cumplir
funcionalmente con los objetivos de aplicacion propuestos en la etapa inicial del disefio
[219-222]. Ejemplo de lo anterior es la reduccion de peso en el area automotriz y la
fabricacion 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 desafios importantes en el control
microestructural de sistemas metalicos complejos debido a la estabilidad de fases.
Ejemplo de lo expuesto anteriormente son los aceros avanzados de alta resistencia
procesados por temple - particion y las aleaciones de alta entropia [218,226-230], los

cuales, podrian solucionar las dificultades presentadas anteriormente.

Los aceros avanzados de alta resistencia mecanica procesados por temple y particién
buscan retener la mayor fraccion posible de austenita fuera de su rango de equilibrio
termodinamico, encontrandose en condicidon metaestable [230]. Esta transformacion
metaestable, permitiria absorber grandes cantidades de energia durante la deformacion y
es aplicable al area automotriz para la reduccion de peso. Sin embargo, las resistencias
estan limitadas usualmente bajo los 1000 MPa con deformaciones inferiores a un 25%

con procesos de fabricacion complejos [14].

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

composicion quimica de la aleacion y tratamientos térmicos que permitan la movilidad
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de la interfase (difusion de corto alcance) y posteriormente la difusion de carbono de
largo alcance. Este potencial termodindmico y mecanismos difusivos se logran mediante
una solubilizacién completa y un temple rapido hasta una temperatura entre el inicio y
termino de formacion martensitica [229,230]. Por ultimo, se debe llevar el acero
templado a una temperatura de particion controlada para favorecer una difusion de
carbono hacia la austenita, logrando estabilizar esta fase aun cuando no cumple con la
minimizacion de energia requerida, encontrdndose en un equilibrio metaestable
[229,230]. Este tipo de aceros al contener austenita retenida en condicion metaestable
obtienen el refuerzo mecénico por plasticidad inducida por transformacién denominado
TRIP. Ademés, pueden alcanzar una resistencia a la traccion superior a 1000 MPa y
deformacion entre 25 — 40% [231]. Sin embargo, el proceso de tratamiento térmico se
vuelve cada vez mas complejo, costoso y dificil de aplicar a nivel industrial. Los aceros
AHSS — Q&P reforzados por TRIP se caracterizan por tener entre un 5 a 20% de fase
austenitica, considerando un porcentaje de carbono entre 0.12 — 0.55% peso de carbono
[231]. Por ultimo, para la existencia de la transformacién martensitica inducida por
deformacién se debe controlar la energia de falla de apilamiento bajo los 20 mJ/m? de lo
contrario la martensita se suprime [150,152,231-233]. Wang et al. [160] dopo con
carbono para generar un refuerzo por precipitacion en un acero Q&P, debido a la
reparticion de carbono hacia el proceso de precipitacion y generacion consecuente de
NbC. Sin embargo, debido a que el NbC es estable a temperaturas superiores al proceso
de particion, evitando la competitividad de formacion durante el proceso de

estabilizacion austenitica.
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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
precipitacion efectivos, debido a que dependen de la energia de falla de apilamiento,
rango térmico Optimo para la difusion 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 fabricacion dificultosos en mas
de 2 etapas, ocasionando un aumento en los costos de fabricacion, escalabilidad y
posible reduccion de la austenita retenida debido a la estabilidad de carburos. Para
superar la barrera de la resistencia maxima a la traccion de 1000 MPa y deformacion de
20% se suele recurrir a tratamientos térmicos complejos, de alta tecnologia y que
aumentarian los costos de produccion. Adicionalmente, no reportan la sensibilidad del

factor de forma en la retencion 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 produccion de energia. En este
contexto las nuevas aleaciones de alta entropia surgen como una excelente alternativa
para suplir las demandas de industrias de alta exigencia. Las aleaciones de alta entropia
debido a su composicion multicomponente tienen una alta potencialidad de generar
propiedades mecanicas sobresalientes en condiciones criogénicas y de altas
temperaturas. Sin embargo, se debe superar la barrera del disefio debido a que, por su
condicion multicomponente, predomina la estabilidad de intermetalicos. Las aleaciones
de alta entropia tienen un enfoque de disefio basado en la simulacion para predecir la
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estabilidad de la microestructura, a diferencia de las aleaciones tradicionales que el
disefio se basa en el principio de ensayo y error. Ademads, estas aleaciones al lograr
solucién solida 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 austeniticos, aleaciones base Ti y las super aleaciones base Ni [22-25,27,234—
236]. Para lograr esto, el disefio de estas aleaciones se estd explorando mediante nuevas
bases de datos CALPHAD como lo es la TCHEAG e inteligencia artificial. Sin embargo,
son metodologias que se vuelven robustas con la investigacién y requieren de una
actualizacidon constante al ser materiales incipientes [212]. Los principales problemas
encontrados consisten en la utilizacion reducida de datos para realizar prediccion de
fases mediante aprendizaje automatico, la utilizacion incorrecta de los mismos al generar
categorias generalizadas y el alto costo que genera un software CALPHAD para el

disenio de estas aleaciones debido a la actualizacion constante de las bases de datos.

El disefio de la aleacion no se basa simplemente en la estabilidad de fases, también se
debe considerar los mecanismos de refuerzo para aplicaciones funcionales del material
especificas como lo es la respuesta mecanica a bajas temperaturas y altas temperaturas
[33-35,98,220]. La respuesta mecanica a altas temperaturas principalmente se encuentra
gobernada por el refuerzo mecanico de precipitacion, permitiendo aumentar la respuesta
a la fluencia [234-238]. En cambio, a bajas temperaturas el mecanismo de refuerzo
predominante es el maclado y la transformacion 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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termodindmicos y metalurgicos que gobiernan la estabilidad de cada uno de ellos, como
lo son la minimizacion de energia de Gibbs, la energia de falla de apilamiento y la
afinidad termodinamica [240-242]. Los principales problemas encontrados son la gran
dificultad que presentan las aleaciones de alta entropia en la etapa de disefio debido a la
prediccion de fases. El estado incipiente de los métodos y pardmetros de prediccion de
fases debido a la reducida cantidad de datos disponibles. El requerimiento de incorporar
conocimiento termodindmico y metalurgico en las distintas metodologias de disefio
implementadas en aprendizaje automatico. Adicionalmente, incorporar mecanismos de

refuerzo que favorezcan la aplicacion funcional de la aleacion en la etapa de disefio.

Desde los antecedentes expuestos anteriormente, el objetivo principal de esta tesis de
grado es obtener materiales metalicos avanzados con mecanismos de refuerzo complejos
mediante simulacion computacional para optimizar las barreras actuales en el area del
transporte, aeroespacial y energético. Para lograr lo anterior, se disefiara y procesara un
acero avanzado de alta resistencia mecanica (AHSS por sus siglas en inglés) con
refuerzo por precipitacion refutando la hipotesis 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 precipitacion. La barrera por superar mediante este material es de los 1000
MPa con limite de deformacion de 25% en el area automotriz, logrando asi poder reducir
la contribucion de peso del acero en vehiculos tradicionales y eléctricos donde la
contribucion del acero alcanza el 70% aproximadamente. Para superar estas limitantes
industriales se procesard el material mediante un tratamiento de temple y particion
controlado mediante estudio cinético y control de relacion de aspecto para maximizar la
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retencion de austenita metaestable y obtener precipitacion de NbC y un mecanismo
TRIP como refuerzo mecéanico en el material. El procesamiento se realizard en dos
etapas para reducir la incorporacion de tecnologia innecesaria y reducir los costos de

produccion.

Asimismo, para satisfacer las exigencias de las industrias aeroespacial y de produccion
de energia, se propone como objetivo la implementacion de un método de prediccion
simple de manera analitica para determinar la estabilidad de fases y la existencia de
intermetalicos en aleaciones de alta entropia mediante la incorporacion libre de
elementos quimicos. Con este método, se propone un disefio de etapa inicial de
aleaciones multicomponentes para asegurar la fase principal (FCC, BCC, FCC+BCC) en
solucion solida o la formaciéon de intermetdlicos. Se implementaran aprendizaje
automatico supervisado para evaluar el rendimiento del método analitico y analizar la
potencialidad de prediccion de la inteligencia artificial mediante aprendizaje automatico
supervisado en sistemas multicategoricos que es actualmente un campo poco explorado.
Se validaran los resultados de ambos métodos de prediccion mediante un método de
prediccion tradicional CALPHAD utilizando una base de datos actualizada de alta

entropia TCHEAG para analizar sus ajustes computacionales.

Finalmente, utilizando el analisis multi factorial, sumado a la modelacion
termodinamica, se disenaran aleaciones HEA con diferentes mecanismos de refuerzo
para ser utilizado competitivamente en el area energética y aeroespacial en condiciones

de bajas y altas temperaturas. Para lograr esto se debe alcanzar el rango de 100 — 137 J a
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temperaturas de -196°C y asi validar su aplicabilidad en estanques de transporte de GNL

y potencialmente en tanques de acumulacion de hidrogeno. Adicionalmente la aleacion

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

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

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

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

60°C y 600°C en las zonas aledafias al punto de combustion. Basado en los criterios

establecidos para cada aleacion desde el andlisis del estado del arte, se propone como

concepto de disefio en cada aleacion lo siguiente:

a)

b)

Acero avanzado de alta resistencia mecanica procesado por temple y particion:
el acero debe retener un porcentaje de austenita superior al 5% en una matriz
martensitica, superar la resistencia maxima a la traccion de 1000 MPa y obtener una
deformacion superior a un 25%. El acero debe ser aplicable al 4rea automotriz.

Aleacion de alta entropia 1: Lograr una matriz austenitica con mecanismo de
refuerzo por plasticidad inducida TRIP/TWIP controlando la energia de falla de
apilamiento entre 20 — 40 mJ/m? y mecanismo de refuerzo por precipitacion
mediante fase y’, 6 y 1. Lo anterior en una base composicional de Fe, Cr, Ni, Cu con
dopaje de Ti, V y C. La aleacion debe ser aplicable al area aeroespacial y energética.
Aleacion de alta entropia 2: Lograr una matriz austenitica con refuerzo mecanico
por precipitacion de fase B2 y tamano de grano ultrafino con energia de falla de

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

area aeroespacial y automotriz.
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1.4 Hipétesis

)]

2)

El disefio y modelacion termodindmica de un acero AHSS, sumado a un analisis de
la relacion de aspecto basado en la cinética de transformacion, permitird obtener
reforzamiento TRIP y disminuir las etapas de proceso de tratamiento de temple y
particion, para alcanzar una resistencia mecanica y ductilidad superior a 1000 MPa y
25% de elongacion.

Es posible disefiar aleaciones de alta entropia de bajo costo con mecanismos de
refuerzo tales como; plasticidad inducida (TRIP/TWIP) y reforzamiento por
precipitacion capaz de soportar alta resistencia mecanica (>500 MPa) a alta
temperatura (>550°C) y altas tasas de absorcion de energia a temperaturas
criogénicas (>100J) utilizando un método analitico multifactorial y simulacién

CALPHAD.
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1.5 Objetivos

1.5.1 Objetivo general

Disefiar materiales metalicos avanzados con alta respuesta mecanica mediante
simulacion computacional con validacion experimental que correlacionen los
mecanismos de refuerzo y la microestructura con el comportamiento mecanico en

multiples escalas.

1.5.2 Objetivos especificos

1) Disenar un acero de avanzado de alta resistencia mecanica (AHSS) tratado por temple
y particion (Q&P por sus siglas en inglés) basado en matriz martensitica, reforzado por

TRIP y precipitacion, mediante simulacion computacional.

2) Desarrollar un acero AHSS mediante fundicion y tratamientos térmicos de temple y
particion, variando el factor de forma de las probetas para obtener >5% de austenita

retenida (refuerzo TRIP) y precipitacion.

3) Correlacionar caracterizacion microestructural y mecdanica con factor de forma y
variables de tratamiento de temple y particion, para comprobar la obtencion de refuerzo

TRIP y precipitacion.

4) Desarrollar un método analitico multifactorial basado en la concentracion de
electrones de valencia y aprendizaje automatico para el disefio de aleaciones de alta
entropia FCC con mecanismos de refuerzo (TRIP/TWIP) y precipitacion para

aplicaciones energéticas y aeroespaciales.
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5) Desarrollar mediante fundicion de induccidon con atmosfera controlada y tratamientos
térmicos dos aleaciones de alta entropia, basadas en un modelo analitico que contengan
como concepto de disefio: refuerzo TRIP/TWIP mas precipitacion (HEAL) y

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

6) Correlacionar la microestructura con la respuesta mecanica mediante caracterizacion
en las aleaciones de alta entropia producidas mediante fundicion en atmosfera controlada

con la finalidad de respaldar los conceptos de disefio.
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CAPITULO II: Metodologia

2.1 Descripcion del capitulo

Simulacién computacional  Fabricacion - Procesamiento Preparacién de muestras Caracterizacion
. - Fundicién (atm. controlada) | - Lijado Microestructural
- ('A]:‘P“AD - Tratamiento térmico solub. |- Pulido - Microscopia electronica de barrido
-DICTRA . ~Faminacién - Ataque quimico - Microscopia dptica
- Inteligencia Artificial - Tratamiento térmico solub. - Difraccion de rayos X
- Elementos Finitos - Tratamiento térmico precip. Mecinica
- Traccion/Compresion
- Charpy

- Indentacion
- Nanoindentacion

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

El siguiente capitulo presenta de manera logica el trabajo experimental desarrollado para
alcanzar los objetivos propuestos en la seccion 1. Se describen cuatro etapas (ver figura
4) que se desglosan de la siguiente manera: Etapa I: Simulacion computacional; Etapa II:
Fabricacion y procesamiento; Etapa III: Preparacion de muestras y caracterizacion
microestructural; y Etapa IV: Caracterizacion mecanica. En cada una de estas etapas se
detalla el proceso de disefio, fabricacion y caracterizacion utilizado para abordar los

problemas encontrados en el analisis del estado del arte en la seccion 1.3.

En la etapa I se explica el procedimiento de simulacion CALPHAD utilizado para las
aleaciones en los softwares Thermo-Calc y JMatPro, asi como el procedimiento para
desarrollar el método analitico y la simulacidon de aprendizaje automatico. La etapa II
describe el proceso de fabricacion por fundiciéon en atmoésfera abierta y controlada,
incluyendo los tratamientos térmicos y termomecanicos realizados en las aleaciones. La
etapa III se centra en la preparacion de muestras y en el proceso de caracterizacion

microestructural utilizado para la identificacion de fases. Finalmente, en la etapa IV se
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presentan los ensayos mecanicos utilizados para la caracterizacion e identificacion de las

propiedades mecénicas de las aleaciones obtenidas.
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2.2 Simulacion computacional

Para el disefio y optimizaciéon de los materiales metalicos avanzados se utilizd
simulacion CALPHAD mediante Thermo — Calc y JMatPro permitiendo establecer los

parametros de procesamiento durante la fabricacion y tratamientos térmicos posteriores.

Para el acero avanzado de alta resistencia tratado por temple y particion se utilizé la base
de datos TCFE8 y acero general, respectivamente. Las simulaciones realizadas en
Thermo-Calc correspondieron a equilibrio de fases, diagrama de fases, difusion y
equilibrio puntual. Las simulaciones realizadas en JMatPro fueron diagramas de
transformacion de enfriamiento continuo (CCT siglas en inglés) y de transformacion
tiempo temperatura (TTT siglas en inglés). La temperatura de enfriamiento (TE) para el
proceso de temple se obtuvo mediante simulacion del estado de equilibrio de fases
considerando un volumen en equilibrio de 50% para las fases € y y en funcidén del
carbono disponible en el acero. Las simulaciones de difusion fueron realizadas mediante
la base de datos de movilidad MOBFEG6 en un perfil de particion de dominio de 500 nm
de austenita para diferentes tiempos de particion entre 10 y 600 s. La simulacion de
punto de equilibrio se utilizd para obtener el estado de equilibrio generado por la
composicidon quimica a temperaturas de particion entre 350°C y 450°C. Para controlar
de mejor manera el proceso de temple y particion, se evalud la transformacion 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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empiricos de Hume — Rothery utilizados para la prediccion de estabilidad de fases
mediante datos termofisicos de aleaciones de alta entropia reportados en [243,244]. El
ajuste de los pardmetros empiricos se realizé utilizando refinamiento de densidad de
Kernel basado en la distribucion de mayor intensidad y menor dispersion. El total de
datos analizados fue de 2463. Posterior al proceso de limpieza y organizacion de datos,
la distribucion 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 realizo una programacion numérica basada en las ecuaciones (1)
a la (9) presentadas en la investigacion previa [212] para analizar los parametros

termodinamicos y fisicos que permiten predecir la estabilidad de fases.

Se implementaron modelos de inteligencia artificial para analizar la capacidad de
prediccion de fases mediante aprendizaje automatico supervisado. Los modelos
implementados son K-Nearest Neighbors (KNN), Regresion 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 pardmetros VEC, AX y AH,,,;,. Usualmente
la metodologia de inteligencia artificial busca evaluar la prediccion con una variable
objetivo de cuatro clases, las cuales son: solucion solida (SS), fase amorfa (AM),
solucion solida con presencia de intermetalico (SS+Im) e intermetalico (Im). Sin
embargo, este trabajo busca reducir sesgos de prediccion. Basado en lo expuesto
anteriormente, se descompuso la variable objetivo en ocho clases con su respectiva
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distribucion 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 clasificacion y regresion
basado en determinacion de los K de vecinos mas cercanos y utiliza la media el proceso
de regresion y la moda para la clasificacion. Este modelo se utiliz6 con una
configuracion 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 regresion multinomial utiliza predictores lineales para predecir el objetivo
utilizando distribucion multinomial y redes neuronales feed-forward con una capa oculta
y regularizacién L1, L2 o elastica. La configuracion de los hiperparametros es de un
coeficiente de penalizacion que varia entre -5 y 0 en escala logaritmica de base 10. Se
implemento un coeficiente de mixtura entre regularizaciéon L1 y L2 que varia 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 arbol dependientes entre si y cada arbol aprende de los residuales del arbol
anterior. Los hiperpardmetros utilizados son 1000 arboles con 1 a 3 wvariables

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

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

El modelo de Random Forest son una combinacion de arboles predictores donde cada
arbol depende de los valores de un vector aleatorio muestreado independientemente y
con una misma distribucion para todos los arboles en el bosque. Este modelo se
seleccion6 basado en el alto desempefio mostrado en el trabajo de Kauffman et al. [250].
La configuracion de parametros consistio en 2000 arboles; entre 1 y 3 variables
seleccionadas aleatoriamente por arbol, tamafio minimo 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 consistid en un
entrenamiento del 70% de los datos y un 30% para evaluar la respuesta. El
entrenamiento se realizd mediante 10 — fold con validacion cruzada. De esta manera se

asegurd que son independientes de la subdivision de datos de entrenamiento y prueba.

Adicionalmente, se implementd un método de ensamble entre los cuatro modelos
descritos utilizando Accuracy y Precision como métricas de evaluacion. 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 desviacion estandar. Los
hiperpardmetros de los modelos son seleccionados utilizando 10 fold cross-validation y
busqueda en grilla. En los casos que no se especifica el incremento del intervalo de las
configuraciones de hiperparametros, se utiliza un muestreo multidimensional de latin

hypercube. Con los resultados del ajuste de hiperparametros se entrena un modelo de
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meta-aprendizaje basado en la combinacion de las predicciones de todos los modelos
mediante regresion Lasso. Con ajuste del hiperparametro del coeficiente de penalizacion

A, que variaentre O y 1.

Se utilizo el célculo analitico con el resultado de los pardmetros empiricos ajustados para
realizar el disefio de las aleaciones de alta entropia contemplando los conceptos de
disefio de ambas aleaciones. En primer lugar, la aleacion HEA1 debe contener una
matriz austenitica con refuerzo mecanico por plasticidad inducida y precipitacion. En
segundo lugar, la aleacion HEA2 debe contener una matriz austenitica con refuerzo por
grano ultrafino y precipitacion. Basado en una extensa revision bibliografica, analisis
metalurgico y materiales disponibles se utilizaron los siguientes elementos quimicos
para la fabricacién 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
quimicos utilizados como dopaje en la aleacion HEA1 fueron Ti, V, C y en la aleacion
HEA?2 fueron Mn, Nb, C. Estos elementos quimicos y el concepto de disefio de ambas
aleaciones de alta entropia fueron considerados para obtener un disefio funcional en
bajas y altas temperaturas. Los elementos quimicos y analisis metalurgico se sustentan
en la busqueda de fases intermetalicas para el refuerzo mecéanico que consisten en la
fase Laves, o, v’ y B2, las cuales obtienen un equilibrio termodindmico mediante Fe,
Cr,T1,V,Ni. El Cu, debido a su baja afinidad termodinamica basado en la entalpia de
mezcla con el resto de los elementos quimicos se utilizé para generar nanoprecipitados

que reducen la energia interfacial y aumenta la homogeneidad de precipitacion en la
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matriz. Por ultimo, el Cu, Fe, Mn, C, y Ni favorecen la estabilizaciéon de la matriz

austenitica, permitiendo cerrar la etapa de disefio conceptual de ambas aleaciones.

La validacion computacional de los resultados encontrados por el método analitico y
aprendizaje automatico se obtuvieron mediante simulacion CALPHAD. Las
simulaciones se llevaron a cabo con el software Thermo — Calc utilizando la base de
datos TCHEAG. Las simulaciones CALPHAD fueron diagramas de fase y equilibrio
puntual. Los diagramas de fase se obtuvieron para identificar las fases
termodindmicamente estables a presion atmosférica. Adicionalmente, se utilizd el
software JMatPro para determinar la energia de falla de apilamiento (SFE por sus siglas

en inglés) de cada aleacion y restringir la SFE entre 20 y 40 mJ/m?>.
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2.3 Fabricacion y procesamiento

El acero AHSS procesado por temple y particion se fabrico utilizando barras de acero
SAE 1045, ASTM A36 y ferroaleaciones de FeSi, FeNb y FeC. Para la fabricacion del
lingote se utiliz6 un horno de fusion por inducciéon en atmosfera abierta. Las
ferroaleaciones se incorporaron después de fundir el material base (SAE 1045 — ASTM
A36). Las aleaciones de alta entropia se fabricaron considerando ferroaleaciones de
FeCr, FeC, FeTi, FeV, FeNb y FeMn. El Cu y el Ni se incorporaron como elementos
puros. Para la fabricacion del lingote se utilizd un horno de fusién por induccién en
atmosfera controlada por argon. Para la atmosfera controlada, se obtuvo un vacio
mecanico de 1x107 Torr, seguido de la inyeccion de argdn para alcanzar una atmosfera
inerte con un flujo constante entre 2 y 5 L/min. Antes de la fusion, los materiales se
secaron a 80°C durante 24 horas para eliminar la humedad. Para determinar la
composicion quimica de las aleaciones obtenidas se utilizé un espectrometro de emision
optica 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 particion y en la tabla 2 para las aleaciones de alta entropia. En la tabla 2, entre
las impurezas de ambas aleaciones se obtuvo para la aleacion HEA1 un contenido de P y
S de 0.0152% y 0.0207% en peso, respectivamente. Para la aleacion HEA2 se obtuvo un

contenido de P y S de 0.0168% y 0.0178% en peso, respectivamente.
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Tabla 1. Composicidon quimica 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. Composicion quimica resultante en aleaciones de alta entropia en % peso.

Aleacion Fe Cr Ni Cu Ti \Y% 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.
a)
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Figura 5. Representacién esquematica de tratamientos térmicos en: a) acero de temple y
particion; b) aleaciones de alta entropia.
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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 particion
se solubilizd a una temperatura de 880°C durante 1 hora, continuando con un
tratamiento termomecanico de laminacion a 880°C y una reduccion de 50%, seguido de
un temple en agua. En segundo lugar, la aleacion HEA1 se solubiliz6é a 1200°C durante
dos horas, seguido de un tratamiento termomecénico de laminacion a 1200°C hasta
alcanzar una reduccion de un 50%, para finalizar con un temple en agua (ver figura 5).
Posteriormente, se realizd un tratamiento de solubilizacion por dos horas y tratamiento
de precipitacion a 600°C durante dos horas. Por ultimo, la aleacion HEA2 fue sometida
a un tratamiento térmico de presolubilizacion con una velocidad de calentamiento de
250°C/hora hasta alcanzar 800°C y tiempo de mantencion de 90 minutos.
Posteriormente, se realizo un tratamiento térmico de solubilizacion con una velocidad de
calentamiento de 70°C/hora hasta alcanzar 1200°C con un tiempo de mantencion de 180

minutos. Finalmente, se realiza un temple en aceite para evitar agrietamiento.

Para el tratamiento de temple y particion realizado en el acero AHSS se utilizaron los
resultados de los diagramas de fase, TTT y CCT para la parametrizacion de los tiempos
y rangos de temperatura. Las muestras se seccionaron para obtener un area de 1 cm? del
material laminado y se cortaron longitudinalmente para realizar dos experimentos con la
finalidad de observar la sensibilidad de la proporcion de austenita retenida con respecto
al espesor de la muestra, variando asi la relacion de aspecto. Las muestras analizadas

consistieron en seis muestras con espesores de 5 y 1.5 mm. El primer experimento
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consistio 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% NaNOs
y 50% KNOs;) para mantener un equilibrio isotérmico. Al final de la etapa de
enfriamiento, las muestras se calentaron rapidamente a diferentes temperaturas de
particion (TP), las cuales se encontraban entre 350 y 450°C durante intervalos de tiempo
entre 10 y 1000 s. Después de la etapa de particion, las muestras se enfriaron en agua
hasta que alcanzaron la temperatura ambiente. Este proceso fue denominado
experimento A y servird como caso analitico 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 particion realizado rapidamente a diferentes temperaturas entre 350 y
400°C durante intervalos de tiempo entre 60 y 600 s. La etapa final consiste en un
enfriamiento rapido con agua hasta que las muestras alcanzan la temperatura ambiente.
Este proceso fue denominado experimento B y sera el segundo caso analitico del acero
AHSS procesado por temple y particion con dopaje de Nb, denominado (Q&P-Nb) en el
presente documento. La distribucion de las muestras, junto con sus tiempos y

temperaturas de particiéon se muestran en la tabla 3.
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Tabla 3. Temperaturas y tiempos de particion para los grupos de muestras analizadas con TE de
289 °C.

muestras TP °C Tiempo de particion s Volumen cm?
Al.l 350 10 0.5
Al.2 350 100 0.5
Al3 350 500 0.5
Al4 350 1000 0.5
AlS 450 10 0.5
Al.6 450 100 0.5
Al.7 450 500 0.5
Al8 450 1000 0.5
BI1.1 350 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
BI1.6 400 600 0.15
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2.4 Preparacion de muestras y caracterizacion microestructural

La preparacion de muestras consistié en un desbaste mediante lijas de carburo de silicio
con tamafios de malla comprendidos entre 240 y 1200. Posteriormente, se pulieron
utilizando una suspension de alimina de 0.05 um. Las muestras fueron atacadas para
revelar su microestructura y ser analizadas por microscopia. El ataque utilizado en las
muestras Q&P-Nb consistié en inmersion en Nital al 2% (etanol al 98% y 4cido nitrico
al 2%) durante 15 segundos, en la muestra HEA1 el ataque utilizado consistid en el
reactivo Vilella durante un tiempo de 120 segundos. Finalmente, para la muestra HEA2
se utilizo el reactivo Keller para revelar la microestructura durante un tiempo de 6

segundos.

La caracterizacion microestructural se realizd con un microscopio 6ptico (MO) Leica
DMi8 y con microscopios electronicos de barrido (SEM por sus siglas en inglés)
TESCAN VEGA 3 EASYPROBE SBU y JEOL JXA 8600M. Las imagenes SEM se
analizaron mediante electrones secundarios con una tension de aceleracion de 20 kV y
un espacio de trabajo de 10 mm. El post-procesamiento de imagenes de microscopia se
realizd mediante el software Imagel utilizando calibracion de imagen y analisis de
particulas. Los resultados se complementaron mediante analisis elemental con
espectroscopia de rayos X de energia dispersiva (EDS por sus siglas en inglés) para
identificar las fases y precipitados presentes. La identificacion de fases se complemento

con difraccion de rayos X (DRX), mediante un filtro de cobre con una tension de

55



aceleracion de 40 kV y una corriente de trabajo de 20 mA, con un intervalo de 0.02° y

una velocidad de exploracion de 1.2°/min.

Para la cuantificacion de la austenita retenida mediante DRX se utiliz6 el método de
comparacion indirecta con las intensidades obtenidas en los planos (110)a, (200)a,

21Day (111)y, (200)y, (220)y segun la ecuacion (4) [252,253].

1.41,

v, = —L—, 4
YU I+ 141, )

donde Vy es el volumen de austenita retenida, o es la intensidad de los picos de
martensita, e Iy es la intensidad de los picos de austenita. Para validar la cuantificacion
de la austenita retenida, el calculo de la concentracion de C en la austenita se realizé de

acuerdo con la relacion obtenida por Sugimoto et al. [254] presentada en la Ecuacion
(5).

B a¥ — 3.5467

CY = 5
0.046 ' ®)

donde C" es la concentracion de C en la austenita en peso por ciento y a’ es el pardmetro
de red promedio de la austenita retenida (111)y, (200)y y (220)y, reportado en

investigaciones previas [149,255]. El pardmetro de red se obtiene con la ecuacion (6)

WETRETIDE
o = +k4+1 ’ )
25in9hkl

donde A es la longitud de onda de la radiacion, (h,k,l) son los indices de Miller del plano

de difraccion y Oni es el angulo de Bragg.

56



Para analizar microestructuralmente las muestras y determinar la fraccion de fases
presentes se utilizo el software ImageJ con imagenes SEM calibradas. Posteriormente, se
realizé un andlisis de particulas eliminando la matriz. Finalmente, se realizo el andlisis
morfolédgico y la cuantificacion respectiva. Adicionalmente, se utilizé Rietveld mediante
el software Maud para la cuantificacion de fases, considerando como pardmetros de
confiabilidad el factor de escala de intensidad global (<5%) y Factor R ponderado

(<10%).
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2.5 Caracterizacion mecanica

La caracterizacion mecanica macroestructural en el acero Q&P-Nb se realizo
principalmente mediante ensayos de tensidon uniaxial cuasiestatica y ensayos virtuales en
ANSYS 2021 R2™ con un modelo de plasticidad de endurecimiento isdtropico
multilineal y grandes desplazamientos para considerar las inestabilidades en la zona de
estriccion mediante el tensor de deformacion de Green — Lagrange. De esta manera, la
simulacion 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 fendémenos no lineales y mejorar los parametros de convergencia. El método
incremental iterativo utilizado consistié en Newton — Raphson. El ntimero de elementos
utilizados en la malla es de 11566 con 496818 grados de libertad, incluido el
desplazamiento impuesto. La caracterizacion mecadnica macroestructural en las
aleaciones de alta entropia consistid6 en ensayos de tension y compresion uniaxial

cuasiestatica.

Los ensayos de tension y compresion uniaxial cuasiestaticos se realizaron basados en el
estandar ASTM E8 y ASTM E9, respectivamente. Para la caracterizacion se utilizé una
velocidad de deformacion de 1 mm/min en una maquina de ensayos universal
INSTRON 8801. Los ensayos de tension 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 entropia. Los ensayos de compresion se realizaron sobre muestras con
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6 mm de didmetro y 10 mm de longitud. Para el célculo de los esfuerzos y

deformaciones verdaderas se utilizaron las ecuaciones (7) y (8).

Oy = Uing(l + ging) (7)

g, = tIn(1+ eing) (8)

Donde oy es el esfuerzo verdadero, Ging €s el esfuerzo de ingenieria, €y es la deformacion

verdadera, y €ing €s la deformacion de ingenieria.

Para analizar la respuesta a nanoescala se realizO nanoindentacion con un
nanoindentador Hysitron TI 980. Los ensayos de nanoindentacién se realizaron a
temperatura ambiente mediante indentacion puntual y mapeo cuantitativo de
propiedades mecanicas de ultra alta velocidad (XPM). Para la nanoindentacién 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 adquisicion de datos de 1000 puntos/segundo. En las aleaciones de alta entropia
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 adquisicion de
datos de 1000 puntos/segundo. La caracterizacion XPM en cada aleacion se realizd con
los parametros de ciclo de carga descritos anteriormente, considerando un
desplazamiento entre indentacion de 2 um y una velocidad de 10 um/s. Para efectuar los
ensayos descritos, se utiliz6 una punta Berkovich con vi = 0,07 y E; = 1140 GPa. Para

ajustar los resultados de nanoindentacion, la punta se calibré en una muestra de cuarzo,
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y el ajuste se realizo mediante lo propuesto por Oliver y Pharr [256,257] con la ecuacion

9).
A.(h.) = 24.5h.% 9)

Donde hc es la profundidad de contacto Ac es el area proyectada de la huella de
indentacion. Del mismo modo, la profundidad de contacto puede obtenerse mediante la

rigidez en la zona de descarga utilizando la ecuacion (10).

B
he = hmax — € n.;ax (10)

Donde hmax corresponde al desplazamiento maximo del indentador, € es una constante
que depende del indentador y que para un indentador Berkovich es 0.75 [257-261], Pmax
es la carga maxima 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 utiliz6 la

ecuacion (11) dada previamente por Ohmura et al. [262].

WIN

ENS 1
.. =018 (E) P (11)
14

Donde 7,4, €s el méximo esfuerzo cortante producido bajo el indentador, E, es el
modulo 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

nanoindentacion y las caracteristicas del material mediante la ecuacion (12).

1 (A-v?) A-v?
— = + 12
E, E, E; (12)

Donde vs es el coeficiente de Poisson de cada fase (0.29 para austenita [267] y 0.2921
para martensita [268]), Es es el modulo 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 aleacion se obtuvo considerando los
exponentes de deformacion por fluencia. Para obtener el exponente de deformacion por

fluencia, se calculd la velocidad de deformacion segun la ecuacion (13) [269,270].

1dh

& :EE (13)

Donde ¢ representa la velocidad de deformacion, y /4 es el desplazamiento instantaneo.

Para la obtencion de la macrodureza se aplicd 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 caracterizacion de
microdureza se aplic6 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 mecénica a altas temperaturas se ensayo la aleacion HEA1 en

una maquina de ensayos universales INSTRON 8801 equipada con una celda de carga
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de 100 kN y un horno hermético con una temperatura maxima 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
aleacion HEA1 se ensayd en una maquina de ensayos universales INSTRON 4467
modelo SF 375 que tiene un horno resistivo con capacidad maxima 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 didmetro de 4 mm en la zona

calibrada.

Para evaluar la tasa de absorcion de energia de la aleacion HEA1 tratada térmicamente a
600 y 1200°C se realizaron ensayos Charpy en una maquina de péndulo Mohr &
Federhaff AG Mannheim con lectura de dial de absorcion de energia. Las probetas se
fabricaron en base al estandar ASTM E23. Las probetas tenian un largo de 55 mm, con
un ancho de 10 mm y un espesor de 5 mm. En el centro de la probeta se realiz6 una
entalla en V con una profundidad de 2 mm, 0.25 mm de radio en la punta y dngulo de
abertura de 45°. Los ensayos se realizaron a temperatura ambiente y temperatura
criogénica. Los ensayos realizados a temperaturas criogénicas se efectuaron mediante la
inmersion de muestras en nitrogeno liquido durante un periodo de 15 minutos. Para
controlar la temperatura se utilizé una termocupla tipo K. Se realizé la medicion 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 ITI: Resultados y analisis

3.1 Descripcion del capitulo

En este capitulo se abordaran los resultados obtenidos que cumplen los objetivos
propuestos y sustentan las hipotesis planteadas (ver figura 6). El presente capitulo se
divide en tres secciones que responden a las hipotesis y objetivos planteados en el

trabajo de grado.

AHSS - Temple y particion Modelacion HEA Caracterizacion HEA
HEA1
- SimuIaCif')n cqmpu_tacional - Analisis exploratorio de datos - Caracterizacion microestructural
- Caracterizacién microestructural - Simulacién (aprendizaje automatico) | - Caracterizacion mecanica

- Caracterizacién mecanica

- Caracterizacién microestructural
- Caracterizacion mecanica

Y Y A4
- Hipétesis 1 - Hipdtesis 2 - Hipodtesis 2
- Objetivos 1 al 3 - Objetivo 4 - Objetivo5y 6

Figura 6. Esquema representativo capitulo de resultados y analisis.

Como se puede apreciar en la seccion tres, se describird la caracterizacion
microestructural y mecanica de las aleaciones de alta entropia disefiadas. Esta seccion,
se subdivide en dos categorias adicionales. La primera subdivision consiste en la
caracterizacion de una aleacion de alta entropia FCC con refuerzo por precipitaciéon y’
que se evallia mecéanicamente a temperaturas de hasta 800°C mediante ensayos de
traccion y a temperaturas de -196°C mediante ensayos Charpy. La segunda subdivision

consiste en la caracterizacion de una aleacion de alta entropia FCC con refuerzo por
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precipitacion B2 caracterizado a temperatura ambiente, con alta capacidad de aplicacion
estructural, automotriz y aeroespacial y alto potencial para aplicacion a altas

temperaturas.

El orden de las secciones abordadas en el presente capitulo permiten corroborar y
respaldar adecuadamente las hipotesis y objetivos de la presente tesis de grado. En
primer lugar, la seccién uno descrita anteriormente, valida la hipotesis 1 y los objetivos
1 al 3. La seccion 2, valida la hipotesis 2 y el objetivo propuesto 4. La seccion 3 valida

la hipdtesis 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 disefiadas, destacando la
alta aplicabilidad y respuesta mecéanica sobresaliente de los materiales metéalicos
obtenidos. Esto valida y demuestra con los resultados presentados en este capitulo que
las aleaciones son competitivas industrialmente y en costos de produccion con

materiales tradicionales e investigados recientemente.
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3.2 Diseiio y caracterizacion de acero de temple y particion dopado con Nb-Si

3.2.1 Alcances seccion I

La presente seccion evalua el disefio y procesamiento termodindmico de un acero
avanzado de alta resistencia mecanica procesado por temple y particion. La metodologia
de simulacion utilizada consisti6 en CALPHAD mediante los softwares Thermo — Calc
y JMatPro. El procesamiento se logro mediante dos etapas debido a la influencia que
tiene el espesor en la tasa de enfriamiento y en la transferencia de calor para una 6ptima
distribucién de la temperatura y mecanismos de difusion. Ademads, para optimizar el
proceso se utilizaron diagramas CCT y TTT con la finalidad de controlar los parametros
del proceso térmico. La caracterizacion microestructural se desarrolld6 mediante
microscopia electrénica de barrido y difraccion de rayos X. Finalmente, la
caracterizacion microestructural y andlisis de los resultados mecanicos se realizd

mediante ensayos de traccion uniaxial y nanoindentacion.

3.2.2 Simulacion CALPHAD

Segtin la simulacion CALPHAD, la temperatura para obtener una fraccion 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

restriccion del mencionado cizallamiento es necesaria para una transformacion
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discontinua de la fase martensitica, mejorando en consecuencia la estabilizacion de la

austenita.
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Figura 7. Prediccion de la temperatura de enfriamiento por simulacion de Calphad para la
estabilizacion 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
tamafio de grano.

La figura 7.B muestra la simulacion CALPHAD de la temperatura de equilibrio para una
estabilizacion 50% austenita y 50% martensita en funcion del tamafio de grano y del
porcentaje de C del acero Q&P-Nb. Esta simulacion permite observar la dependencia del

TE del porcentaje de C para dichas condiciones.

La figura 8 muestra la simulacion CALPHAD de la estabilidad de fase por principio
termodinamico 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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termodindmicos y difusivos en la estabilizacion de la austenita retenida. Por otro lado, la
formacion de M7Cs y cementita a partir de 700 °C reduce la estabilizacion de la austenita
debido a la difusién de C hacia (Cr, Fe);Cs y a la transformacion difusiva de las fases
primarias en cementita. El control de las fases termodindmicamente estables existentes
se consigue con el analisis cinético difusivo durante el tratamiento térmico en el TP y la

incorporacion de aproximadamente 1 % en peso de Si en la composicion quimica [272].

La figura 8.B muestra el perfil de difusion del C en la austenita a la TP de 350 °C para el
acero Q&P-Nb para diferentes tiempos de particion. Se observa un punto de inflexion a
320 nm en el perfil dimensional de difusion de la austenita. Hasta este punto, el tiempo
de particion que difunde la mayor cantidad de C en la austenita es de 600 s. Después de
este punto de inflexion, se produce un cambio en los perfiles de difusion, y el mejor
tiempo de difusion de C es ahora de 10 s. Las figuras 8.C y 8.D indican que el rango de
difusion de C es mads 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
explicitamente que habra mas difusion de C para tiempos de particion mas altos, hay que
tener en cuenta que también hay un potencial energético mas alto para la precipitacion

de (Cr, Fe);Cs y la formacion cinética de cementita.
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Tabla 4. Resultados de equilibrio termodinamico puntual de la deteccion AHSS-Nb obtenidos
mediante Thermo-Calc TCFES.

Fraccion de peso

Volume

TP Fases . Fe C Nb Ta Si Ni Mn Cr
fraction
BCC_A2 0.97 0.97 1.73  1.78E 3.3E- 0.017 0.0062 0.006 0.0005
E-8 -11 12 1
MX(M=Cer, 0.0031 0.0017 0.145 0.51 1.46E 6.27E 3.48E- 0.0024 0.342
350°  Nb;X=C) 5 -13 5
C MX(M=Nb, 0.00078 7.17E- 0.07 0.075 0.832 3.2E- 3.78E- 0.0005 0.021
Cr,Ta; X=C) 7 13 8
M;C; 0.027 0.203 0.086 1.57E 0 4.73E  0.0002 0.42 0.28
-12 -13
BCC A2 0.96 0.97 1.14 9.62E 5.38E 0.017 0.0061 0.0073 0.0006
E-7 -11 -12 1 9 8
MX(M=Cer, 0.0029 0.0037 0.144 052 549E 3.73E 3.56E- 0.0028 0.328
400° Nb;X=C) -5 -12 5
C MX(M=Nb, 0.0008 5.53E- 0.072 0.112 0.793 2.34E 1.19E- 0.0008 0.0208
Cr,Ta; X=C) 6 -12 7
M-Cs 0.027 0.257 0.086 1.56E 0 4.73E 0.0002 0.376 0.279
-12 -13 6
BCC_A2 0.97 0.96 562 444E 2.64E 0.017 0.0061 0.0083 0.0009
E-7 -10 -11
MX(M=Cer, 0.0026 0.007 0.14 0.54 0.000 1.54E 3.1E-5 0.0031 0.31
450° Nb;X=C) 2 -11
C MX(M=Nb, 0.00095 3.73R- 0.075 0.17 0.73 1.28E 3.13E- 0.0011 0.019
Cr,Ta; X=C) 5 -11 7 6
M;C; 0.029 0.257 0.086 1.58E 0 4.63E 0.0002 0.376 0.286
-12 -13 6
Los resultados del andlisis de equilibrio puntual se obtuvieron a temperaturas

comprendidas entre 350 °C y 450 °C (véase la tabla 4). Aqui, los MX(M=Cr,Nb;X=C)

tienen un maximo de 0,3% Vol., los MX(M=Nb,Cr,Ta;X=C) tienen una fraccién

volumétrica maxima de 0,095 %, y los carburos de Cr tienen una fracciéon volumétrica

maxima de 2,9 %. Esto demuestra que el Cr7Cs presenta el mayor riesgo de estabilizar la

austenita retenida. Este andlisis no tiene en cuenta la cinética del proceso, y de alguna

manera podemos manipular la cinética para obtener una menor fraccion volumétrica de
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carburos de Cr y, por tanto, una mayor fraccion de austenita retenida. La forma de

hacerlo es controlando el tiempo de particion.

El diagrama CCT de la Figura 9.A indica que no se formaran 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 pseudoadiabatico e
isotérmico (sales), la transformacioén de fase bainitica se producira después de 120 s
porque la velocidad de enfriamiento es inferior a 10 °C/s. Por otra parte, segin el
diagrama TTT (véase la figura 9.B), el tiempo maximo de particion para que no se
produzca la transformacion bainitica es de 20 s. Basado en la discusion anterior, se
deduce que el intervalo de tiempo disponible para la transformacion es insuficiente para

que la difusion de carbono logre estabilizar de manera adecuada la austenita retenida.
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Figura 9. Simulacion de la transformacion por enfriamiento continuo del acero AHSS-Nb
realizada en JMATPRO. A) Simulacion de la transformacion 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 Identificacion y analisis de fases mediante microscopio electronico de barrido

Las muestras se analizaron cualitativamente con microscopia electronica de barrido con
electrones secundarios (SEM-SE) y espectroscopia de energia dispersiva (EDS). El
analisis se centro en los precipitados de Nb y Cr (MX(Nb,Cr;C)) esperados a partir del
diagrama de fases. La figura 10 muestra imagenes SEM de las muestras de 5 mm con
una TP de 450 °C durante 500 segundos y 1000 segundos. Las imagenes muestran que la
microestructura comprende martensita y austenita retenida junto con precipitados en la
matriz, lo que aumentard las tensiones de cizallamiento en el plano de deslizamiento de

las dislocaciones y aumentaréa el rango de plasticidad y resistencia del material [273—

276].

Figura 10. Imagen de microscopia electronica de barrido con electrones secundarios (SEM-SE)
realizada en las muestras tras el tratamiento de enfriamiento y particion; A) proceso de particion
a TP 450 °C en una muestra de 5 mm de espesor durante 500 s; B) proceso de particion a TP 450
°C en una muestra de 5 mm de espesor durante 1000 s.

Es importante destacar que la identificacion de las fases morfoldgicas se llevd a cabo

siguiendo la metodologia convencional en microscopia electronica para detectar la
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presencia de austenita retenida. Esta austenita se encuentra en forma de bloques o
peliculas delgadas en los bordes de la martensita secundaria, lo cual estd bien

documentado en la literatura [277-286].

ull Scale 1902 cts Cursor: 0.000 keV

Figura 11: Imagen de microscopia electronica 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 composicidon 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 descubrié un
precipitado aislado de Ti (Ti-MX) debido a la contaminacion del crisol (impureza).
Suponemos que esta contaminacion se produjo durante el proceso de fusion debido a una
cantidad residual no deseada de Ti. El precipitado de TiC tiene un tamafno aproximado
de 4 um. Esto indica que se formo6 durante la solidificacion del acero, lo que es
coherente con la estabilidad cinética y termodinamica del elemento debido a su baja

solubilidad en la matriz y a la afinidad que tiene con el C en estado liquido. En la zona
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(2) se observa un precipitado esférico de NbC, que es un precipitado

termodindmicamente estable a altas y bajas temperaturas.

Spectrum 1

Spectrum 3| Spectrum 4

Spectrum 5| Spectrum 6

ull Scale 1902 cts Cursor: 0.000 keV kev)

Figura 12: Imagen de microscopia electronica 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 emision de energia de la Figura 12.F)

representaba precipitados de Ta, que comparten la misma banda espectral con el Nb. Por
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otro lado, las zonas (1) y (2) de la Figura 12 representan la caracterizacion elemental de
la matriz, encontrandose formacion de ferrita y martensita en el acero.

Los precipitados de Nb presentan una distribucion de tamanos entre 80 nm y 2 pm con
0,35 particulas/um?. Debido a su estabilidad termodindmica y cinética, los mas grandes
se forman principalmente durante la etapa de solidificacion, el proceso de laminacion a
1200 °C y los mas pequefios durante el proceso de particion.

Los NbC se distribuyen homogéneamente en la matriz y, debido a su tamafo, deberian
potenciar el refuerzo mecénico en el acero utilizando la restriccién al movimiento de las
dislocaciones. Los carburos de Nb generan un refuerzo adicional al mecanismo TRIP
deseado en el acero, aumentando asi la resistencia mecanica y la absorcion de energia
debido al aumento del rango plastico. De este modo, el material ha mejorado la
resistencia mecanica y la absorcion de energia en comparacion con los aceros TRIP
convencionales [161,287]. Este mecanismo de refuerzo estd presente en todas nuestras
muestras tratadas térmicamente. Estos resultados, junto con los de la simulacion
computacional, confirman la estabilidad en la formacion de NbC a temperaturas
superiores a la del proceso de particion. Estos resultados también sefialan que se
absorbi6 una cantidad de C para la formacién de NbC poco influyente durante el proceso
de particion debido al Si que act@ia como un supresor de carburos secundarios [180,288].
En consecuencia, se puede deducir que se produjo una disminucion insignificante de la
austenita retenida en el proceso. Estos hallazgos contradicen la hipdtesis de Wang et al.
[160], la que sefiala que los NbC reducen significativamente la austenita retenida durante

el proceso de particion. Ademads, la influencia que tiene el NbC con el comportamiento
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mecanico del material también queda demostrado por los resultados obtenidos por

Zhang et al. [161] y Jafari et al. [289].

Tabla 5. Composicion de las zonas del perfil de espectroscopia de dispersion de energia
(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 particion. Se observa que las muestras tratadas a
400°C produjeron una mayor fraccion de martensita (M1) y martensita revenida (M2)
con un aumento en el tamafio de grano en comparacion con las muestras tratadas a
350°C. Esta observacion se atribuye a la mayor energia proporcionada para la difusion
del carbono a las fases secundarias que se estabilizan termodinamicamente a
temperaturas mas altas. Como resultado, la difusion de carbono desde la martensita es
insuficiente para estabilizar una cantidad mas significativa de austenita retenida. Esto

conduce a una transformacion de fase bainitica en el acero.
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Figura 13: Imagen de microscopia electronica 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 cuantificacion de austenita retenida mediante resultados de microscopia se
realiz6 con el software Imagel y se llevd 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 analisis de
imagenes SEM en ImageJ en muestras Q&P-Nb tipo B.

Tiempo de particion

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 Caracterizacion por difraccion de rayos X

Se realizd una caracterizacion por difraccion de rayos X (DRX) para cuantificar la
cantidad de austenita retenida. Para esta cuantificacion se utilizd el método de
comparacion indirecta en las intensidades obtenidas en los planos (110)a, (200)a, (211)a
y (111)y, (200)y, (220)y utilizando la ecuacion (4). Se puede observar en la figura 14 que
las muestras de tipo A presentan un pequefio 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
estabilizacion de austenita retenida inferior al 2%. Por el contrario, las muestras de tipo
B presentan un pico de austenita de mayor intensidad y mas caracteristico. Esto indica
que se obtuvo una mayor estabilizacion de la austenita retenida para TP 350 °C (véase la

figura 14.C) y TP 400 °C (véase la figura 14.D).
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Figura 14: Resultados de la caracterizacion por DRX de las muestras tratadas térmicamente por
temple y particion, 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 estabilizacion de la austenita retenida se presentan en la Figura
15.A. Aqui, los resultados con menor austenita retenida se obtuvieron en las muestras de
tipo A. Por otro lado, se registro la mayor estabilizacion 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 mas 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 transformacion de fase y se les dio un
espesor pequeio. La figura 15.B muestra la concentracion 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 concentraciéon de carbono en la
estabilizacion de la austenita retenida. Los resultados indican que las muestras de tipo B
con un TP de 400 °C reducen su tasa de estabilizacion 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
estabilizacion de la austenita lineal. Esto indica que podria alcanzarse una estabilizacion
superior al 15% con un limite de particion en el rango entre 800 s y 1000 s si
extrapolamos los resultados. Esto se debe principalmente a la transicion difusiva de

austenita a bainita para intervalos de tiempo superiores a los indicados [290].
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Figura 15: Austenita retenida estabilizada por temple y particion: A) Resultados obtenidos para
la austenita retenida con respecto al tiempo de particién; B) concentracion de carbono obtenida
en la austenita retenida con respecto al tiempo de particion.
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Se observa que la cantidad de austenita retenida depende en gran medida del tiempo de
particion y de las temperaturas. La razon de esto podria ser la precipitacion de carburos
de Cr porque reducen la disponibilidad de carbono para estabilizar la austenita
[169,291,292]. Existe la posibilidad de que una fraccion de austenita retenida presente
en las muestras no haya sido cuantificada por DRX debido a la ausencia de los planos de
difraccion (311)y y (331)y. El angulo 20 debe variar entre 40° y 135° para la deteccion
completa de la austenita retenida [162,293,294] y se utilizé 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 mas significativos a mayor espesor, lo que provoca una transformacion de
fase no homogénea en la muestra. Durante un ciclo de calentamiento térmico se
alcanzan temperaturas mas elevadas principalmente en la superficie, mientras que el
nucleo se encuentra a temperaturas mas bajas de lo esperado durante el ciclo de particion
para muestras de mayor espesor. Lo contrario ocurre en el ciclo de enfriamiento térmico.
El nucleo de la muestra mantiene temperaturas mas altas, mientras que la temperatura es
mas 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 mecanico del acero

disminuye debido a la disminucion del efecto de refuerzo TRIP.

Estos cambios térmicos contribuyen a la difusion variable del carbono, que se rige

principalmente por el tiempo de particion y la temperatura. En cuanto a la temperatura,
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los resultados mostraron que cuanto mayor es el TP, menor es la fraccion de austenita
retenida. Esto se debe a la mayor energia de activacion disponible para los precipitados
MX (M=Nb, Cr; X=C) debido a la reduccion de la energia libre de Gibbs. Por esta
razdn, se obtiene una menor estabilizacion de la austenita retenida con temperaturas mas

elevadas.

3.2.5 Analisis mecanico

La tercera generacion de aceros Q&P AHSS pretende aumentar la ductilidad
conservando parcialmente una elevada resistencia mecanica [295]. Producto de su
composicion quimica (véase en tabla 1), el acero Q&P-Nb investigado presenta el
mecanismo TRIP debido a la energia de falla por apilamiento (SFE por sus siglas en
inglés) caracteristica de este refuerzo (véase la Figura 16.A). El efecto TRIP estara

presente en el acero Q&P-Nb hasta que se alcancen los 120°C.

Los precipitados de Nb observados en las imdgenes SEM permiten un refuerzo asociado
a mecanismos de corte y enmarafiamiento de dislocaciones. Por otra parte, la cantidad
obtenida de austenita retenida aumenta significativamente la tasa de absorcion de

energia debido a la deformacion pléstica [169],[296].

Para comparar los efectos de la austenita retenida en el comportamiento mecanico del
acero Q&P-Nb, se aplica a muestras con la misma composicién quimica 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

particion 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 caracterizacion mecanica mediante ensayo uniaxial del acero Q&P-Nb y
analisis por elementos finitos con endurecimiento isotropo 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.
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Figura 16: Analisis mecéanico del acero QP-Nb, A) simulacion CALPHAD de la variacion de la
energia de apilamiento-falla (SFE) en funcion de la temperatura para el acero QP-Nb; B)
caracterizacion mecanica y simulacion por elementos finitos con endurecimiento isotrdpico
multilineal en el acero QP-Nb; C) comportamiento energético de la austenita retenida
metaestable bajo deformacion para su transformacion de fase; D) absorcion de energia del acero
QP-ND con tratamientos térmicos.
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La tabla 7 muestra los resultados del ensayo de traccion realizado en los aceros con
tratamiento de temple y particién y con tratamiento de temple y revenido en términos de
limite eléstico (YS), resistencia a la traccion final (UTS) y alargamiento total (TE). Los
resultados de QP350 300 y QP350 600 tienen una alta correlacién con la fraccion de
austenita retenida obtenida por DRX y andlisis de imagen SEM. En comparacion con el
acero QP350 300, el acero QP350-600 presenta el maximo indice de absorcion de
energia indirecta debido a su elevado indice de deformacion de ingenieria del 24,22 %
con una reduccién minima de la resistencia (UTS). Los resultados obtenidos del analisis
por elementos finitos muestran una buena aproximacion respecto a los resultados
experimentales (ver figura 16.B)). Esto indica un alto ajuste entre el comportamiento
mecanico 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 particion, se presenta una alta rigidez y una baja deformacion,
lo que es caracteristico de un AHSS templado con bajo contenido en carbono (TR500-

3600).

Tabla 7. Resumen de los resultados de traccion.

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 absorcion de energia de la austenita
retenida es de 1,9 mJ por unidad de fraccion volumétrica como valor medio para T1 de
25 °C (véase la Figura 16.D). Esto permite describir el potencial de absorcion de energia
de la austenita retenida en los aceros AHSS de tercera generacion reforzados con TRIP
que contengan composicion quimica similar y un tratamiento de temple y particion bajo
las condiciones analizadas en este trabajo de grado. Asi pues, el disefio de este tipo de
aceros puede disenarse cinética y termodindmicamente con el uso del software Thermo-
Calc con modulo Dictra y el andlisis 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 mas simulaciones para generar las
propiedades deseadas en el acero.

Las energias de absorcion 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 absorcion de energia de 13 GPa% [289]. La investigacion de Kong et
al. obtuvo una absorcion de energia de 21 GPa%, un 60% superior a la registrada por los
aceros Q&P o AHSS. Ademas, el acero del que informan tiene una alta resistencia
maxima a la traccion de 1316 MPa y una alta ductilidad con un 15,7% de deformacion
total [143]. A pesar de estos buenos resultados, otros trabajos muestran resultados atn
mejores. Por ejemplo, Wu et al. obtuvieron 25,36 GPa% en un proceso de enfriamiento
y particidon en tres etapas [189]. Sin embargo, los resultados obtenidos en el presente
trabajo son superiores en términos de absorcion de energia mostrando un valor maximo

de 30,55 GPa%, debido a la resistencia maxima a la traccion de 1184,25 MPa con una
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deformacion total del 25,8%. Esta elevada capacidad de absorcion de energia procede de
varias fuentes. Estas son: la transformacién metaestable de la austenita durante el
proceso de deformacion (véase la figura 16.C), el pequenio tamafio de grano y el anclaje
de las dislocaciones por el mecanismo de precipitacion del Nb en el acero. Las
caracteristicas mencionadas se obtuvieron con un tratamiento térmico en dos etapas con
eliminacion rapida del calor en chapas finas. Los resultados presentados son
prometedores para los procesos de fabricacion a gran escala porque el tratamiento
térmico se simplifico a dos etapas. Ademas, la restriccion del espesor de los
componentes a 3 mm como maximo evita la reducciéon de la estabilizacion de la
austenita retenida metaestable y la distribucién no homogénea de las fases. Asi pues, si
este tratamiento térmico en dos etapas se incorpora al proceso de fabricacion de chapas
finas de acero con bajo contenido en carbono, puede obtenerse una reduccion
significativa del espesor de, por ejemplo, los refuerzos de los vehiculos, asi como una
mejora de la resistencia al impacto.

Con los resultados obtenidos en este trabajo se refuta la hipotesis de dopar un acero con
altos porcentajes de carbono para producir una elevada retencion de austenita. Es posible
obtener un acero con un alto porcentaje de austenita retenida en condiciones
metaestables incorporando elementos estabilizadores austeniticos que reduzcan la
transformacion cinética de las fases secundarias durante la particion, como el Si.
Ademéds, la reducciéon de carbono permite que el acero tenga un mayor rango de
ductilidad. La reduccion de carbono también reduce el efecto difusivo de los

precipitados que compiten con la estabilizacion de la austenita durante el proceso de
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particion. Ademas, el dopaje con Nb permitidé el fortalecimiento por precipitacion,
generando un acero de alta resistencia. E1 Nb también permiti6 el control del tamafio de
grano mediante el fortalecimiento dinamico 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 precipitacion.
Se corrobor6 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 precipitacion utilizado en esta investigaciéon no causé una reduccion
significativa de la austenita retenida durante la particion, 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 prediccion realizada por Thermo-Calc. La mayor
estabilizacion de NbC observado en DRX para las muestras B sin afectar
apreciablemente a la estabilizacion de austenita retenida se corroboré mediante la
concentracion de carbono en la austenita (ver figura 15.B)) y los picos de austenita
retenida en la figura 14.C),D). Ademas, 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 observo en los patrones de DRX (ver figura 14.A),B)). Este efecto valida la
influencia del espesor de la muestra sobre la estabilizacion 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 particion.
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La figura 17 presenta las curvas carga - desplazamiento o curvas P-h de nanoindentacion
para una carga de 500 uN 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
nanoindentacion 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 GPay 8,73 GPay
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 caracteristica absoluta y depende de la composicion

quimica y de las fases circundantes en interaccion.
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Figura 17: Curvas P-h obtenidas por nanoindentacion en acero Q&P-Nb; A) curvas P-h para una
carga de 500 uN en las fases de austenita y martensita del acero Q&P-Nb; B) ampliacion de la
zona pop-in en la austenita que indica la nucleacién de dislocaciones bajo el indentador.

Por otro lado, la Figura 17.A muestra que la transformacion 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 interaccion entre martensita y austenita. Por lo tanto, se necesita
una tension efectiva mayor para activar el mecanismo de transformacion. Otros
investigadores han observado este mecanismo de transformacion con nanoindentacion.
Zinsaz et al. [264] evaluaron las propiedades mecénicas de un acero Q&P de baja
aleacion. Encontraron el pop-in (cambio de pendiente y desfase en curva P-h)
caracteristico del efecto TRIP en la fase austenita para una carga entre 1400 uN y 2100
uN. Este valor de carga superior parece razonable para generar el esfuerzo cortante
maximo necesario para la transformacion de fase austenita a martensita inducida por
deformacion.

Basandose en esto, la carga necesaria para activar la nucleacion de dislocaciones bajo el
penetrador en la austenita retenida se calculé con la ecuacion (9). Para el calculo se
considerd un esfuerzo cortante maximo de 7,2 GPa y un médulo reducido (E,.) de 198,5
GPa obtenido por nanoindentacion de la curva P-h de la Figura 17.A. La carga obtenida
fue de 64,97 uN, que se aproxima al valor de 70,51 uN 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 pN y un esfuerzo cortante maximo
de 7,6 GPa. En base a los resultados obtenidos para la nanoindentacion de la austenita
retenida con la carga de 500 uN, se aument6 la condicion de carga a 5000 uN para
encontrar el pop-in del mecanismo de refuerzo TRIP del acero QP-Nb. Los perfiles P-h
de nanoindentacion se pueden observar en la figura 18. Alli, el pop-in del mecanismo
TRIP se encuentra entre 868 uN y 1064 uN 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 particion.
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Figura 18: Curvas P-h para una carga de 5000 uN en la fase austenita del acero Q&P-Nb.

3.2.6 Resultados relevantes seccion I

La influencia del espesor de la muestra en la retencion de austenita, el refuerzo mecanico
con precipitados de Nb y el control cinético del proceso de particion se estudiaron
basados en el proceso de temple y particiéon en un acero de bajo carbono para obtener
prestaciones mecanicas competitivas con los aceros utilizados en el area automotriz para

la reduccion de peso.
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Se logro obtener una buena prediccion de fases mediante el software Thermo — Calc.
Adicionalmente, el software JMatPro obtuvo una prediccion adecuada de la energia
de falla de apilamiento. Adicionalmente, el balance de fases mediante andlisis
cinético obtenido mediante los softwares Thermo — Calc y JMatPro son adecuados
para describir un proceso de temple y particion en muestras de bajo espesor
obteniendo refuerzo mecénico por plasticidad inducida por transformacion de fases
(TRIP).

Se observo que la relacion de aspecto tiene una alta influencia sobre la tasa de
retencion de austenita retenida en un proceso de temple y particion en dos etapas
logrando una retencion de 11%. Esto impacta positivamente en la potencialidad de
aplicacion industrial debido a que se pueden mantener costos de produccion y
aumentar las prestaciones mecanicas logrando disminuir el peso del vehiculo y la
seguridad para los ocupantes.

Se obtuvo un refuerzo mecanico por NbC efectivo con una distribucion homogénea
y tamafios que oscilan entre los 80 nm y 2 um con morfologia esférica. Esto se logro
sin disminuir el carbono promedio en la austenita retenida apoyando la hipotesis de
que los carburos de Nb, debido a su estabilidad a altas temperaturas, permiten
generar un refuerzo mecanico eficiente sin competir en la difusion de carbono en la
etapa de temple y particion.

Se logré una resistencia maxima a la traccion de 1184.25 MPa con 25.8% de

deformacion, logrando superar el umbral superior de los aceros utilizados en el area
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automotriz alcanzando resistencias superiores a los 1000 MPa y 25% de
deformacion.

Se encontrd que el punto de insercion del mecanismo de refuerzo TRIP para el acero
QP-Nb se encuentra entre 868 — 1064 uN, valores que permitirian evaluar el

mecanismo TRIP en aceros de temple y particion.
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3.3 Estudio de disefio predictivo analitico y computacional de aleaciones de alta

entropia

3.3.1 Alcances seccion I1

Debido a las limitaciones mecénicas que presentan los aceros microaleados y las
aleaciones convencionales utilizadas en el area aeroespacial y energética, se requiere
incursionar en aleaciones avanzadas de altas prestaciones. Las aleaciones de alta
entropia son una alternativa viable y un campo de investigacion latente. Sin embargo, la
prediccion de las fases de estas aleaciones multicomponentes es compleja. Por esta
razon, se realizd un estudio de parametros empiricos que gobiernan la estabilidad de las
fases en aleaciones de alta entropia. Se seleccionaron tres predictores recomendados en
diversos estudios de aprendizaje automatico sobre la estabilidad de fases en aleaciones
de alta entropia: AHmix, VEC y Ay. Los predictores se analizaron mediante un analisis
exploratorio de datos y se ajustaron mediante la densidad de Kernel para establecer los
rangos de estabilidad de fases multicategoricas en aleaciones de alta entropia.
Posteriormente, se implementaron cuatro modelos de aprendizaje automatico
supervisado para evaluar la respuesta a la prediccion de las fases multicategoricas en

aleaciones de alta entropia.
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3.3.2 Analisis exploratorio de datos

Para la descripcion de estabilidad de fases en aleaciones de alta entropia se desarrollé un

analisis exploratorio de datos. Los resultados obtenidos se pueden visualizar en la figura

19. Es posible observar que la relacion entre los parametros empiricos Hmix, Ay y las

clases tienen una alta dispersion y abarcan un amplio espectro bidimensional sin

evidencia de discriminacion entre clases. Sin embargo, el parametro VEC tiene un

comportamiento delimitador entre las fases presentes.
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Figura 19. Histogramas multiples de ocurrencia de parametros termofisicos en aleaciones de alta
entropia: a) BCC; b) FCC; ¢) 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 podria
generar inconvenientes durante los métodos de prediccion computacional y analitico.
Las estructuras que contienen la fase mixta FCC+BCC presentan una alta concentracion
de estabilidad para VEC entre 7,5 y 8. Sin embargo, presenta pequeios rangos de
estabilidad para VEC entre 7 - 7,5 y 8 - 8,5. Estos pequenos rangos de estabilidad se
solapan con la prediccion de VEC de la fase BCC asociada a los grupos aislados entre
6,5y 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 pequefia muestra en la zona inferior de la dispersiéon normal de la muestra

(véase la figura 19.b).

La entalpia de las estructuras BCC+FCC se encuentra entre -12 y 4 kJ/mol solapandose
con el rango de estabilidad AHmix de las estructuras BCC y FCC. Los resultados del
analisis muestran que el pardmetro que puede predecir las fases presentes es VEC.
Concentrando el analisis en las estructuras con presencia de IM, se obtiene que en las
estructuras BCC+IM, la VEC tiene dos grupos de concentracion, que estdn entre 4y 5y
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 AHmix no aclaran la seleccion de fases en aleaciones de alta entropia debido a la gran
dispersion y solapamiento. Por el contrario, Ay para estas estructuras no produce un

rango de seleccion por concentracion.
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Los resultados sefialados anteriormente y representados en la figura 19 describen una
clara tendencia de prediccion de VEC en aleaciones de alta entropia. Estos resultados
son respaldados por Liu et al. [300] y Dai et al. [246] quienes obtuvieron que la
estabilidad de fase dependia del VEC y es consistente con los hallazgos encontrados
mediante el andlisis exploratorio de datos. Ellos propusieron que para una estructura
cristalina BCC se debia cumplir VEC < 6.7 y para una estructura cristalina FCC de debia
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 — 5y 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 podria producir problemas de prediccion como se sefiald
anteriormente. Basado en los resultados indicados, se justifica la decision de Guo et al.
[301,302] al considerar que la estabilidad para la fase FCC ocurre para VEC > 8 y asi
evitar solapamiento con la estructura FCC+BCC. Guo et al. [303] estipularon que los
rangos obtenidos corresponden a la condicion 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 ultimo, Leong et al. [304] reportaron que la electronegatividad de
Pauling para estructuras BCC tiene centro de concentracion entre 1.6 — 1.8, las
estructuras BCC+FCC en 1.78, y las estructuras FCC en 1.8. Sin embargo, se observé en
los resultados AED, que utilizar la electronegatividad de Pauling como métrica o
indicador de prediccidon no es recomendable, debido a su alta dispersion para todas las

fases analizadas.
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La estabilidad de las estructuras intermetalicas en aleaciones de alta entropia basado en
parametros empiricos no se ha investigado a fondo. Estos compuestos pueden aumentar
la respuesta mecénica del material o entregar caracteristicas funcionales atractivas. Un
ejemplo de esto es el fendmeno de autocuracion 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 intermetalicas en las estructuras cristalinas simples debido
a que sus grupos de distribucion de mayor concentracion se separan en el limite de
intervalo mencionado. Sin embargo, se requiere un analisis mas cuidadoso de estabilidad
para las estructuras FCC+BCC+Im debido a que se solapa en un alto rango de
concentracion con la estructura FCC+Im. Los pardmetros de prediccion de fase
utilizados se consideran adecuados y estan respaldados por investigaciones vinculadas al
andlisis de aprendizaje automatico. Huang W. et al. [210] utilizando aprendizaje
automatico encontraron que los pardmetros de mayor relevancia son VEC, 0 y AH,,;,.
Sin embargo, Islam N. et al. [245] determinaron que los pardmetros mas relevantes en la
estabilidad de fases son VEC, AX y AH,,,;, los cuales son consistentes con los resultados

presentados por Dai et al. [246].

Guo et al. [301] encontraron que la fase ¢ se encuentra favorecida en estabilidad para los
rangos 7.84> VEC > 6.88 en aleaciones de alta entropia. Guo et al. [302] también
indicaron que la estabilidad de la fase intermetalica se encuentra para rangos de Ay,
entre 0.133 — 0.25. Huang et al. [307] evaluaron la estabilidad de fase Laves en una
matriz austenitica encontrando que los valores de estabilidad se encuentran para un VEC

entre 7.5 — 8.25 para una region eutéctica y entre 7.25 y 7.5 para una condicioén de fase
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Laves pura. Stein et al. [305] indicaron que la estabilidad de fase Laves Cl4 se
encuentra relacionada con la estructura cristalina base (BCC o FCC). Ellos sefialaron
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 concentracion de electrones de
valencia en estructura FCC es superior a la de la estructura BCC y que la concentracion
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 intermetalicas. No
obstante, la fase ¢ es la que ha recibido mas atencion al respecto y se considera que la

fase Laves necesita una mejor descripcion de los parametros de estabilidad.

Los antecedentes presentados anteriormente respaldan los parametros termofisicos
seleccionados en este estudio para la prediccion de fases. Sin embargo, es requerido un
refinamiento de datos para analizar la distribucion en un espacio bidimensional y
mejorar los parametros de prediccion. 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 concentracion de VEC, Ay y AHmix. Los resultados
presentados indican que AH,,;, no es un parametro que describe la estabilidad de fases
en las aleaciones de alta entropia, 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 prediccion de VEC como parametro delimitador en los casos que

VEC no satisfaga completamente la condicion 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

prediccion.
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Figura 20. Densidad de fases en aleaciones de alta entropia dependientes de VEC - AHmix: a)
BCC; b) FCC; ¢) 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
concentracion con valores de VEC entre 7.2 — 7.8. Los grupos con mayor intensidad se
encuentran para una entalpia de mezcla AH,,;, entre -14 — -10. Por el contrario, en la
figura 20.e), la entalpia de estabilidad de fase se concentra en valores de AH,,;, entre -10
— 0. De esta manera, la entalpia de mezcla complementa al parametro predictor VEC,
obteniendo una separacion de grupos entre FCC+Im y FCC+BCC+Im. Este efecto de
superposicion también se observo en la estructura FCC y FCC+BCC, pero la entalpia 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 concentracion,
encontrando el valor limite de VEC en 7.8. Desde lo anterior, los rangos de prediccion
de las categorias con superposicion sefialadas anteriormente es 7.8 — 8.4 para FCC y

7.38 — 7.8 para FCC+BCC.

En la figura 21 se observa que existe delimitacion entre las fases FCC+BCC y FCC por
parte de la electronegatividad de Pauling, lo que complementaria la prediccion 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
prediccion de estas dos clases debe realizarse acompaiiado de conocimiento y control
metalurgico acoplado a simulacion CALPHAD para su posterior verificacion y
descripcion de las fases secundarias presentes. Se debe destacar, que la estructura
FCC+BCC tiene un rango VEC para su prediccion, por lo tanto, para dilucidar la
existencia de fases intermetdlicas se debe contemplar un parametro asociado a la
distorsion de red producida por la presencia de esta fase. El pardmetro que permite
describir la distorsion de red y predecir la existencia de intermetalicos es el factor de

empaquetamiento atdémico y con un rango superior a 1.175.

El resumen de resultados obtenidos desde el analisis exploratorio de datos se puede
visualizar en la tabla 8. Estos hallazgos permiten simplificar significativamente el disefio
de aleaciones de alta entropia, basado solo en parametros empiricos sencillos y que se
pueden calcular analiticamente mediante una plataforma de programacion como lo es

Matlab o Python.
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Figura 21. Densidad de fases en aleaciones de alta entropia dependientes de VEC - Ay: a) BCC;

b) FCC; ¢) FCC+BCC; d) BCC+Im; ¢) FCC+Im; f) FCC+BCC+Im.

Tabla 8. Resultados obtenidos desde analisis exploratorio de datos.

Parametros BCC FCC BCC+FCC BCC+Im FCC+Im FCC+BCC+Im
VEC 2.24; 7.8; 7.38;7.8 5.59;7.28 7.28; 8.35 7.11;7.28
5.24 8.2
AHpix kJ/mol -7.35; -6; - -12.82;-3,3 -19; -2 -15;-0.85 -13.58; -4.25
3.83 2.34
AX 0.05; 0.13; 0.11; 0.127 0.035;0.27  0.098;0.15 0.117;0.125
0.45 0.15

3.3.3 Aprendizaje automatico supervisado en la prediccion de fases de aleaciones de

alta entropia

Los resultados presentados en la seccion 3.3.2 se analizaron mediante inteligencia

artificial aplicando aprendizaje automatico supervisado. Los resultados se pueden

observar en la figura 22.
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Figura 22. Matrices de confusion de cada modelo utilizado en la prediccion de clases: a) KNN;
b) Regresion multinomial; ¢) 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 precision 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 superposicion 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 solucion solida, fases amorfas e intermetalicos de forma independiente,
el metodo tiene una precision 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 prediccion.

Para la figura 22.b), se observa la matriz de confusion referente al metodo de regresion
multinomial (RM). Los resultados presentados indican una baja tasa de prediccioén y un
alto nivel de inconsistencia al generar la clasificacion. Los mayores niveles de dificultad
durante la prediccion 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 prediccion de la fase a la clasificacion Im. Estos resultados dan cuenta la
gran dificultad de prediccion que existe mediante machine learning al considerar una
base de datos robusta y con superposicion de parametros como se indico anteriormente
en el analisis exploratorio de datos. Ademas, la dificultad de prediccion observada por el
metodo de regresion multinomial son consistentes con los obtenidos anteriormente para
el metodo KNN. Los invonvenientes en la prediccion del metodo de regresion
multinomial para las clases FCC+BCC+Im y FCC+BCC indican la existencia de
underfitting, el cual se produce por dos razones. La primera razon es un desbalance de
datos para las clases FCC+BCC+Im y FCC+BCC en comparacion al resto de las clases,
lo que se traduce en una mayor dificultad de entrenamiento. El modelo de regresion
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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 explicacion anterior resume la segunda
razoén, 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 prediccion que el
método KNN, debido a que la precision en la identificacion por clase de solucion solida
es mayor y mantiene parametros de precision similares al del método KNN para las
clases de solucion solida mas intermetélicos, fases amorfas e intermétalicos. El mejor
rendimiento obtenido por el método XGBoost en comparacion al método KNN se debe a
las diferencias de aprendizaje y de prediccion que ambos métodos utilizan. El método
KNN decide la clasificacion de las muestras basado en las categorias de las muestras
mas cercanas en la decision de clasificacion, pero tiene dificultades al tener un
desequilibrio de datos debido al aprendizaje de las relaciones entre ellos, por lo cual, es
dificil discriminar categorias 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 clasificacion al tener un desbalance de datos. Esta gran capacidad de
clasificacion se produce debido a que el modelo genera una division continua de
funciones, aprendizaje de la funcién 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 prediccion 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 clasificacion de fases intermetalicas
con respecto al modelo XGBoost. Esto demuestra que el mejor modelo utilizado en este
trabajo para predecir las fases de aleaciones de alta entropia 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 generalizacion y alta precision de entrenamiento
[310]. Desde el analisis anterior, se puede destacar que el metodo random forest y
XGBoost tienen un alto comportamiento de prediccion 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 precision de clases

complejas e individuales, con baja desviacion de resultados en comparacion a XGBoost.

Los resultados basados en capacidad de prediccion 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, tendria
un comportamiento levemente mejor que RGBoost para un universo de datos mas
grande y complejo.
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Para poder clarificar los resultados y clasificar el mejor modelo de prediccion en la tabla
9 se presentan las metricas de desempefio para cada modelo utilizado. Es posible
observar que el modelo con mejor desempeiio es Random Forest, con diferencias
despreciables en comparacion al modelo XGBoost. Estos resultados son consistentes con

los analizados en las matrices de confusion de la figura 22.b) y 22.c) respectivamente.

Ghouchan et al. [313], realiz6 un enfoque de prediccion 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 distribucion de
datos reducida que consistia en 90 aleaciones [314] con clasificadores FCC, BCC,
Multifase, Im y Amorfas. evitando asi un entrenamiento adecuado del resto de los
modelos. Adicionalmente, categorias 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 prediccion 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 utilizd una base de datos robusta con una

mayor cantidad de clases que dificulta significativamente la categorizacion de las fases.

Huang et al. [210] obtuvieron para una base de datos de 401 HEA con clasificacion SS,
Im y SS+Im un accuracy de 68.6% para el metodo KNN. Resultado cercano al obtenido
en este trabajo. Machaka [217], realiz6 un estudio de prediccion considerando 896 datos
en tres categorias, 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 solucion sélida, 58 Im y 238 solucion solida mas 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 prediccion
mediante subcategorizacion como es el caso de solucion sélida mas intermetalicos. Estas
subcategorizaciones aumentan sus metricas de desempefio. Sin embargo, no se pueden
considerar significativas para efectos de disefio de aleaciones de alta entropia, porque se
requiere la distincion entre solucion sdlida para disefar funcionalmente una aleacion.
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 desempeio 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 precision traducida en una alta sensibilidad de prediccion 93.1%, seguida de

XGBoost con un 92.9% lo que se traduce en modelos de alto rendimiento para la

clasificacion de fases complejas. En la figura 23 se puede observar la sensibilidad a la

prediccion por clase basado en ROC AUC para el modelo de Random Forest.
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Figura 23. Curvas ROC AUC por clases para modelo Random Forest.

108



Se puede observar como la clasificacion de clases simples (BCC y FCC) tienen un
comportamiento suave, lo que se traduce en un alto rendimiento de prediccion. Sin
embargo, las fases amorfas, intermetdlicas y mixtas BCC+FCC presentan curvas con
mayor dificultad de prediccion, pero manteniendo ROC AUC sobre el 82%. Esto explica
los altos resultados de ROC AUC o Accuracy obtenidos por autores que generan
sobrecategorizacion de fases y obtienen altos indices de precision y rendimiento. Las
curvas que contienen fases de solucion solida mas intermetalicos son los que tienen un
rendimiento inferior, cercano a un 76 % de ROC AUC para FCC+Im y BCC+Im. Siendo
el caso mas desfavorable el de FCC+BCC+Im con una mayor dificultad durante la

prediccion debido a su baja sensibilidad a la prediccion de fases.

Debido a las ventajas de cada modelo se realizd un ensamble para mejorar los
parametros de prediccion 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 precision. Esto se produce porque este método permite que los modelos
aprendan en conjunto y no solo aprenden del entrenamiento individual. La precision de
la prediccion de las clases complejas tiene un minimo de 87% para la clase FCC+BCC y
alcanza un 100% de precision 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 regresion multinomial permite mejorar la prediccion de

la fase amorfa en el ensamble. En otras palabras, el ensamble utiliz6 las predicciones de
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intermetalicos del modelo multinomial para que en conjunto con las predicciones de

XGBoost mejorar la precision de la fase amorfa.

La tabla 10 muestra los resultados obtenidos para el ensamble, observando que existe
una mejora en la precision de los resultados, pero disminuye levemente el rendimiento

de la prediccion al comparar con el mejor modelo obtenido en esta investigacion.
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Figura 24. Resultados de ensamble de los modelos KNN, regresion multinomial, XGBoost y
Random Forest: a) Matriz de confusidn; b) curva de Accuracy medio.

Tabla 10. Resumen de métricas de desempeiio del método de ensamble y el modelo Random
Forest.

Meétodo 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 Diseno de aleaciones resultantes

Los resultados de cada modelo de aprendizaje automatico en la prediccion de las
aleaciones HEA1 y HEA2 se pueden visualizar en la figura 25. Todos los modelos
implementados salvo el modelo de regresion multinomial presentan una coincidencia en

las predicciones.
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Probabilidad de prediccion

Figura 25. Probabilidad de prediccion de fases para la aleacion HEA1 y HEA2 obtenidas por
aprendizaje automatico con los modelos implementados.

Para la aleacion HEA1 la mayor probabilidad de prediccion en todos los modelos indica
que la fase que se obtendra en la aleacion sera FCC. En la aleacion HEA2 los modelos
KNN, Random Forest y XGBoost tienen una alta probabilidad de estabilizacion de la
fase FCC+BCC. Sin embargo, el modelo de regresion multinomial indica que la
probabilidad de estabilizacion sera FCC. Adicionalmente, se puede observar que todos

los modelos tienen como segunda probabilidad de estabilizacion la fase FCC+Im.
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Los resultados obtenidos mediante los célculos por el método analitico 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 analitico con ajuste de pardmetros empiricos muestran
una diferencia en la prediccion. Para la aleacion HEAI1 el aprendizaje automatico
determina FCC, esto se debe principalmente a la superposicion que existe en el
parametro VEC para las estructuras FCC y FCC+Im. Sin embargo, el aprendizaje
automatico no logra predecir la presencia de intermetalicos debido a que no contempla la
distorsion de red en la estructura cristalina. Machine learning para la aleacion HEA2
predice FCC+BCC y en menor probabilidad FCC+Im, esto también describe el efecto de
superposicion observado en el andlisis exploratorio de datos y justifica la razon por la
cual los trabajos de prediccion de HEA en machine learning priorizan la reduccion de

clases.

Tabla 11: Resultados de calculos analiticos con parametros empiricos de Home Rothery en HEA
ajustados.

Aleaciones AH,, i y VEC AX Prediccion
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 Validacion del analisis VEC + Al mediante difraccion de rayos X (DRX) de

muestras experimentales
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Figura 26. Resultados de difraccion de rayos X para validacion experimental del método de
disefio analitico y computacional: a) HEA 1 salida de fundicion; b) HEA 2 salida de fundicion.
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La Figura 26 presenta los resultados de la caracterizacion mediante difraccion de rayos
X de las aleaciones HEA1 y HEA2 después de la fundicion. Ambas aleaciones presentan
una matriz FCC y fases secundarias, principalmente intermetalicas. En HEA1, las fases

intermetalicas son 6 y y’, mientras que en HEA2 son B2 y Laves.

Estos resultados son totalmente consistentes con los obtenidos mediante el método
analitico y explican la importancia significativa de la distorsion de red mediante el factor
de empaquetamiento para la prediccion de fases intermetélicas . Sin embargo, el método
de aprendizaje automatico supervisado pudo predecir la fase matriz, pero no identifico la
presencia de intermetalicos. Se debe resaltar que el método de aprendizaje automatico
para la aleacion HEA2 determino una estructura FCC+BCC como la mayor probabilidad
de estabilizacion. Esta prediccion puede estar impulsada por la fase intermetalica B2 que
consiste en una estructura BCC ordenada y se encontrd en los respectivos patrones de
difraccion de rayos X. La segunda prediccion predominante en la aleacion HEA2
consiste en una estructura FCC+Im que es consistente con los resultados experimentales
observados. Basado en los antecedentes y discusion realizadas sobre los hallazgos
computacionales y experimentales se puede corroborar el buen ajuste obtenido y la
capacidad de prediccion resultante del método analitico en aleaciones de alta para

prediccion de fases multi clases.

Se debe hacer destacar que los resultados obtenidos son en base a las aleaciones
obtenidas de fundicidn sin tratamiento térmico. El método analitico permite predecir las

fases principales que compondran la matriz y la presencia de intermetalicos como fases
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secundarias. Sin embargo, no evalta la estabilidad termodindmica en rangos de
temperatura especificos. Basado en lo expuesto anteriormente, es recomendable apoyar
los resultados en simulacion CALPHAD para obtener una descripcion global de la
estabilidad de fases en la aleacién en funcion de la temperatura. El método analitico
permite una excelente aproximacion y un factor fundamental en el disefio de aleaciones,
pero es requerido evaluar la estabilidad de fases mediante la minimizacion de energia
para obtener componentes funcionales. La aleacion salida de fundiciéon no es una

condicion estructural recomendada, debido a las altas segregaciones.

3.3.6 Resultados relevantes seccion 11

Se investigd por separado la capacidad de prediccion simple del método analitico
multifactorial basado en VEC y la capacidad de prediccion aprendizaje automatico
supervisado multicategorico mediante cuatro modelos independientes utilizados en

aleaciones de alta entropia y su respectivo ensamble. Los resultados indicaron:

* El ajuste de parametros termofisicos obtenido por el andlisis exploratorio de datos
permite una prediccion sencilla de fases en aleaciones de alta entropia, distinguiendo
entre 6 categorias la presencia de solucion sdlida y la presencia de intermetalicos.
Este hallazgo permite un andlisis en el estado inicial de disefio de manera rapida para
posterior ser robustecido por métodos tradicionales como lo es el método

CALPHAD.
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El método analitico multifactorial basado en VEC permite reducir en la etapa inicial
de disefio los errores de prediccion de fases, potenciando un disefio eficiente con un
menor costo de produccion.

Se comprobd que el parametro que predice la estabilidad intermetalica es la
distorsion de la red. Esta distorsion, se puede evaluar mediante el factor de
empaquetamiento. Este resultado mejora analiticamente la prediccion de fases
complejas en aleaciones de alta entropia.

El método de aprendizaje automatico supervisado indic6 que, entre los modelos
utilizados, el que obtuvo mejores resultados es el modelo de random forest. Esto,
debido a su gran capacidad de decision sobre la variable objetivo y el aprendizaje
continuo a partir de los residuos de los arboles anteriores. El modelo de random
forest obtuvo incluso mejores resultados que el ensamble de los cuatro modelos,
excepto en el parametro de precision.

El modelo de regresion multinomial presenta una elevada precision para la
prediccion de fases intermetélicas. Durante el aprendizaje automatico del conjunto,
la regresion multinomial permiti6é al método XGBoost aprender a predecir las fases
intermetalicas para mejorar el pronostico de las fases amorfas.

Los modelos de aprendizaje automatico supervisado requieren el factor de
empaquetamiento atdmico para mejorar la prediccion de fases multicategoricas en

aleaciones de alta entropia.
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= La validacion experimental del método analitico corrobor6 que el ajuste obtenido de
los nuevos pardmetros de prediccion VEC es adecuado para el disefio de aleaciones

de alta entropia de forma directa.
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3.4 Caracterizacion de aleacion HEA1

3.4.1 Alcances seccion 111

En la presente seccion se analizard la microestructura y la respuesta mecanica de la
aleacion HEA1 obtenidas mediante el método de prediccion analitica. Adicionalmente,
se corroboraran los resultados analiticos mediante simulacion CALPHAD para
determinar la estabilidad de fases a distintas temperaturas. Para la simulacion
CALPHAD se utilizo la base de datos TCHEA®G. La caracterizacion microestructural fue
desarrollada mediante microscopia Optica, microscopia electronica de barrido y
difraccion de rayos X. La aleacion se evalu6 mecanicamente a temperaturas maximas de
800°C mediante ensayos de traccion uniaxial para evaluar los mecanismos de refuerzo y
su factibilidad operacional y mediante ensayos Charpy a temperaturas criogénicas de -
196°C para determinar su absorcion de energia. La caracterizacion mecanica
microestructural se realiz6 mediante ensayos de nanoindentacidén para correlacionar la

respuesta mecanica a las fases presentes en la aleacion.

3.4.2 Caracterizacion microestructural de aleacion HEA1

Los resultados de la simulacion computacional CALPHAD de la aleacion HEAI
obtenida experimentalmente se puede observar en la figura 27. El diagrama de fases es
consistente con los resultados obtenidos por aprendizaje automatico, calculos analiticos
y difraccion de rayos X. Los hallazgos de aprendizaje supervisado indicaron la presencia
de fase FCC en la aleacion HEAI1 y el diagrama de fases indica que la matriz es

austenitica (ver figura 27).
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Figura 27. Diagrama de fases de aleacion HEA1.
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La figura 27 también sefiala la existencia de intermalicos, que consisten en fase ¢, B2, n
y v’ y el método de aprendizaje automatico no los pudo determinar. En cambio, el
método analitico basado en VEC obtenido por andlisis exploratorio de datos y ajuste
Kernel pudo predecir la matriz austenitica y la presencia de intermetélicos debido a que
considera el factor de distorsion de red a través del empaquetamiento atomico. Es
importante mencionar que la fase y’ (L12) tiene una gran estabilidad a altas temperaturas
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y disminuye a medida se estabiliza la fase 6 y y’2. La presencia de dos fases y’ se debe a
que ocupan el espacio estequiométrico A(Ni,Cu). La fase n(Ni3Ti) deriva de la fase y’ y
estd representada por una estructura cristalina hexagonal [316] con la misma
estequiometria que la fase y’ 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 ¢ en
cambio estd 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 esté constituida por B(Fe,Mn,Co,Ni) [321].

Los resultados obtenidos para HEA1 corroboran los hallazgos sefialados por Wang et al.
[322] sobre la influencia del factor de empaquetamiento y en la estabilizacion de fases
intermetalicas . Tsai et al. [323], indicaron que un VEC entre 6.88 y 7.84 estabilizaria la
fase o. En la aleacion HEAT1 el VEC es de 7.92. Se puede apreciar que el VEC de la
aleacion HEA1 se encuentra fuera del rango de generacion de fase 6. Sin embargo, dado
que la aleacion investigada tiene un alto porcentaje de cobre, su alta entalpia producira
una fase FCC rica en cobre sin afinidad termodindmica con el resto de los elementos.
Por lo tanto, el VEC obtenido por la aleacion no es el VEC efectivo de la matriz, ya que
el Cu aumenta el VEC global de la aleacion. Sin embargo, se produce una solucion
solida rica en Cu debido a su entalpia, 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 ¢ en el diagrama de fases.

Se espera obtener la fase y' en la aleacion HEA1 porque fue disefiada por afinidad

termodindmica bajo consideraciones metaltrgicas de los elementos Ni, Cu y Ti.
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Investigadores como Han et al. [324] obtuvieron precipitados y' ricos en Ni y Ti, donde
el Co favoreci6 la dispersion homogénea de los precipitados y' en la matriz FCC. La fase
y' tiene una estructura cubica primitiva con estequiometria A3B donde A es Nio Cu, y B

suele ser Ti o Al [325,326].

En la figura 28 se muestran las microestructuras en estudio para la aleacion HEAT1. En la
figura 28.a),b) se puede observar la microestructura resultante de fusion, caracterizada
por una estructura dendritica austenitica similar a la obtenida en superaleaciones base
niquel [327,328]. Se observa una elevada precipitacion de fases secundarias que se
sitian preferentemente en la zona interdendritica con un tamafio de precipitado entre 0.5
y 2 um. La figura 28.c,d) muestran la aleacion 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 austenitica. El tamafio de los
precipitados se encuentra entre 0.8 y 2.8 um. La morfologia de los precipitados es
similar a los observados en la estructura dendritica y morfolégicamente coincidentes con
carburos de titanio (TiC). En la figura 28.e,f) se encuentra la microestructura de la
muestra HEA1 con tratamiento térmico de precipitacion 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 limites de grano. Los precipitados observados

morfoldgicamente consisten en fase TiC y fase o.
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Figura 28. Imagen de microscopia optica de la aleacion HEA1 atacada quimicamente con Vilella
durante 30 segundos: a),b) aleacion HEA1 salida de fundicion; c),d) aleacion HEA1 con
tratamiento térmico a 1200°C; e),f) aleacion HEA1 con tratamiento térmico a 600°C.

La precipitacion de fases en la estructura salida de fundicion no se observa de manera
clara en las imagenes de microscopia Optica. Basado en lo anterior y para mejorar la
descripcion fenomenologica de los hallazgos en el presente trabajo se caracterizod
mediante microscopia electronica de barrido la estructura dendritica e interdendritica
(ver figura 29.a)) y se realizd un procesamiento de imagen multinivel mediante el
software Mountains (ver figura 29.b)) para diferenciar claramente la morfologia de las
fases presentes. Los resultados indican una zona preferencial de precipitacion que

consiste en la zona interdendritica. Las morfologias obtenidas son una estructura celular
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y prismatica que corresponden a fase ¢ y TiC respectivamente. Estos hallazgos son
consistentes con los resultados obtenidos mediante difraccion de rayos X en la muestra

HEAT1 salida de fundicién.

y oy
SElI 20kV WD10mmSS40 x1,900 10pm
GINA-UdeC

Figura 29. Imagen de microscopia electronica de barrido de HEA1: a) estructura dendritica e
interdendritica de la aleacion fundida; b) imagen (a) con optimizacion del patron de niveles para
mejorar la identificacion de las fases morfologicas.

Los resultados del procesamiento del patron de difraccion de rayos X indico que las
fases presentes son fase una solucion solida austenitica en la matriz (64.68% peso), con
o NiV (0.81% peso), fase ¢ CrFe (6.63% peso), TiC (1.43% peso) y v’ (NizTi) (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 simulacion computacional y los
resultados experimentales, también lo son por el impacto positivo que pueden producir
sobre la respuesta mecanica. Cheng et al. [329] demostraron que el TiC puede generar
un incremento del 86.7% en el limite elastico de compresion para la aleacion de alta
entropia FeCoCrNiMn. Stepanov et al. [330] descubrieron que la presencia de fase ¢ rica
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en Cry V en la aleacion de alta entropia CoCrFeMnNiV s, aumentaba su resistencia a la
fluencia en un 169% con respecto a la aleacion CoCrFeMnNi manteniendo una alta
deformacion. Wang et al. [331] estudiaron el efecto de la fase y' en el refuerzo mecénico
por precipitacion, observando un aumento de la resistencia a la traccion. Basado en los
antecedentes presentados, el refuerzo mecéanico presente en la aleacion HEA1 podria
potenciar significativamente la resistencia mecanica, generando una diferenciacion

respecto al resto de las aleaciones con estructura FCC.

Tabla 12. Resumen de resultados obtenidos por difraccion de rayos X en HEAI salida de
fundicion.

Fases Grupo espacial Sistema cristalino a,b,c [A] afy [°]
Y Fm-3m Cubico [3.586,3.586,3.586] [90,90,90]
Y 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]
o(CrFe) P42-mnm Tetragonal [8.79,8.79,4.55] [90,90,90]

La figura 30 muestra los resultados de difraccion 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 austenitica (98.51% peso) y fase o
(1.49% peso). En cambio, la muestra tratada térmicamente a 600°C presenta la fase
austenitica (75.12% peso), fase o(CrFe) (1.26% peso), o(NiV) (0.67% peso), TiC
(1.12% peso), y’(20.68% peso) y B2 (1.15% peso). Los pardmetros de las fases

encontradas se pueden observar en la tabla 13.
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Figura 30. Resultados de difraccion de rayos X en aleacion HEA1: a) HEA1-1200; b) HEA1-
600.
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Tabla 13. Resultados obtenidos por difraccidon de rayos X en aleacion HEA1-1200 y HEA1-600.

Aleacion Fases Grupo Sistema a,b,c [A] afy [°]
espacial cristalino

HEA1-1200 Y Fm-3m Cubico [3.583,3.583,3.583] [90,90,90]
o(CrFe) P42-mnm Tetragonal [8.79,8.79,4.55] [90,90,90]

Y Fm-3m Cubico [3.586,3.586,3.586] [90,90,90]

Y Fm-3m Cubico [3.583,3.583,3.583] [90,90,90]

HEA1-600 TiC Fm-3m Cubico [4.6,4.6,4.6] [90,90,90]
o(CrFe) P42-mnm Tetragonal [8.79,8.79,4.55] [90,90,90]

o(VNi) P42-mnm Tetragonal [8.98,8.98,4.64] [90,90,90]

La caracterizacion microstructural SEM-EDS para la identificacion de fases en las
aleaciones se realizo en la aleacion salida de fundicion y aleacion HEA1-600 debido a
que son las que presentan representatividad de las fases presentes. En la figura 31 se
observa que la fase y’ se encuentra en la zona dendritica e interdendritica. Sin embargo,
existe un cambio en el tamafno del precipitado. Este efecto fue observado previamente
por El-Bagoury et al. [332] en una aleacion IN738LC y por Kim et al. [333] en una
super aleacion base niquel. La zona interdendritica tiene precipitados y’ de mayor
tamafilo en comparacion a la zona dendritica. Esto se encuentra relacionado
principalmente con mecanismos difusivos del Ti y al ser un elemento precursor de la
fase y’ aumenta su tasa de crecimiento. También se observan precipitados con
morfologia celular y prismatica en la zona interdendritica siendo presumiblemente fase ¢
y TiC. Estos avistamientos son consistentes con los obtenidos mediante microscopia
optica y difraccion de rayos X. Ambas morfologias descritas anteriormente se
caracterizaron por EDS para su correcta identificacion. La figura 31.b) presenta una
magnificacion de la zona interdendritica con precipitados prismaticos y la localizacion

(2) para la caracterizacion EDS. Los resultados obtenidos desde espectroscopia de
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dispersion de energia se pueden observar en la figura 31.e) corroborando que son
precipitados de TiC. Los precipitados con morfologia celular se observan en la figura
31.c) y la localizacion (3) para realizar EDS. Los resultados EDS de la zona (3) se
observan en la figura 31.f) corroborando la presencia de fase 6. 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).

SEMHV: 30.0kV | WD: 1000 mm i VEGAI TESCAN|
Viaw fold: 55.3 ym Det: SE 10 um
SEM MAG: 277 kx | Date{midiy): 1012/21 CMA BIORIO ECM-12

SEM HV: 30.0kV. WD: 10.00 mm | I VEGA3 TESCAN|

View field: 948 ym. | Det: SE
SEMMAG: 220 kx| Date{midly): 10/12i21 CMABIDBIO ECM-12

# 2 4 & 8 10

eyl : s
- Energy [keV] Eneray [kev]

Figura 31. Identificacion de fases mediante microscopia electronica de barrido y espectroscopia
de energia dispersiva: (a) Imagen SEM con 3770 aumentos de la zona dendritica e
interdendritica con precipitacion de fases durante la solidificacion; b) Imagen SEM con 10600
aumentos en la zona interdendritica con presencia de precipitados de TiC y precipitados ¥'; c)
Imagen SEM con aumento de 22000x en la zona interdendritica con presencia de precipitados ¢
y v'; d) Espectro EDS de la zona (1) correspondiente a la zona ID y+ y'; €) Espectro EDS de la
zona (2) correspondiente al TiC; f) Espectro EDS de la zona (3) correspondiente a la zona o.
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Los hallazgos obtenidos desde analisis SEM en la identificacion de fases para la
estructura salida de fundicion es totalmente consistente con los resultados de simulacion
computacional y difraccién de rayos X y muestran una segregacion evidente entre la
zona dendritica e interdendritica de la aleacion. Adicionalmente, los resultados
obtenidos por SEM-EDS validan los resultados del nuevo método analitico de

prediccion de fases propuesto en la seccion 3.3.5.

Se puede observar en la tabla 14 la composicion quimica resultante para cada fase
identificada mediante EDS. La relacion entre hierro y cromo de la zona 3 da como
resultado 0.93. Basado en esta relacion, se concluye que la fase cumple con el politipo

AB(Cr,Fe) y corresponderia a fase c.

Tabla 14. Resumen de resultados obtenidos por EDS en la figura 28.

Zonas Fase Fe Cr Ni Cu Ti \%

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 o(Cr,Fe) 31.90 34.18 25.59 5.26 0.88 2.49

En la figura 32 se observa el resultado de la cuantificacion del tamafio de la fase y’ en la
zona dendritica e interdendritica realizada mediante ImageJ. La diferencia de tamafio
observada y discutida anteriormente se encuentra respaldada por los hallazgos obtenidos
por [332,333]. El tamafio de precipitado de la fase y' se encuentra dentro de los rangos

reportados por Ren et al. [334] y Joele et al. [335].
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Figura 32. Distribucion del tamafio de la fase y' en la zona dendritica e interdendritica.

Los resultados de SEM en la aleacion HEA1-solubilizada se pueden observar en la
figura 33. Los precipitados observados corresponden principalmente a fase 6 y en menor
medida precipitados de carburo de titanio. La fase o se caracteriz6 por tener una relacion
entre cromo y hierro entre 1.03 y 1.25, por lo cual, considerando la distorsion que
produce el volumen de excitacion sobre los resultados de EDS se considera que cumple
el politipo de la fase ¢ AB(Cr,Fe). El detalle de la composicion quimica de cada zona

analizada se puede observar en la tabla 15.

129



.
SEM HV: 30.0 kV

WD: 12.00 mm
View field: 104 ym Det: BSE 20 pm
SEM MAG: 2.00 kx  Date{m/dly): 11/25/21 5
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Figura 33. Identificacion de fases mediante microscopia electronica de barrido y espectroscopia
de absorcion de energia en aleacion HEA1-1200: a) HEA1-1200 con 2000x de magnificacion; 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 \%

1 o(Cr,Fe) 29.6 28.62 28.3 5.54 4.92 3.02
2 o(Cr,Fe) 34.69 27.93 27.73 5.61 1.10 2.94
3 o(Cr,Fe) 35.59 28.89 27.26 491 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 o, carburos de titanio y precipitados y’
en la matriz austenitica. El resultado del analisis EDS en cada zona se observa en la tabla
16. La relacion entre hierro y cromo de la fase ¢ es de 1.26 un rango aceptable para
cumplir la relacion del politipo dado. En cambio para la fase y’ no se observa el politipo
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A3B, lo que se encuentra relacionado con el tamafio del haz de electrones que genera un
volumen de exitacion que impide observar correctamente la relacion 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 y’ en la zona eutectica analizada.
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Figura 34. Identificacion de fases mediante microscopia electronica de barrido y espectroscopia
de absorcion de energia en aleacion HEA1-600: a) HEA1-600 con 1300x de magnificacion; b)
espectro EDS zona 1; ¢) 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 \Y

1 MX(T1,C) 22.05 12.30 17.42 3.69 40.53 4.02
2 o(Cr,Fe) 36.63 29.01 24.95 4.48 0.96 3.97
3 v'(Ni,Ti) 36.25 17.53 32.57 9.57 1.31 2.77
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3.4.3 Caracterizacion mecanica de aleacion HEA1

Los resultados de dureza obtenidos para la aleacion HEA1 se dividen en las tres
condiciones de analisis, las cuales son: salida de fundicion, 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 aleacidon salida de
funcion se observa un aumento considerable en la dureza en la region interdendritica, lo
que se atribuye a la interaccion de precipitados TiC y 6. Despues de evaluar la aleacion
con tratamiento térmico a 1200°C se observa una disminucién en la dureza, lo que es
consistente con los resultados de difraccion de rayos X debido a la disminucion de fase o
y precipitados TiC en la aleacion. 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 condicion salida de fundicion. Esto
se produce por las fases presentes (¢ y TiC) en ambas condiciones, lo que produce
durezas equivalentes entre ambas. Sin embargo, la muestra HEA1 al presentar mayor
segregacion tiene una mayor desviacion. Este aumento se debe a la precencia de
intermetalicos durante el refuerzo mecanico de la aleacion. Los precipitados encontrados
mediante difraccion de rayos X consisten en fase o, y° y B2. En este contexto, es

esperable un aumento de la dureza en la aleacion con tratamiento termico a 600°C.
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Tabla 17. Resumen de resultados de dureza y microdureza en aleacion HEA1.

Aleacion Dureza (HRB) Micro dureza (HV)
HEAI 78 £6 150 £ 7 (ID)
HEAI 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 aleacion.

Los resultados de nanodureza en la aleacion salida de fundicidon se observan en la figura
35. Se distingue una ligera diferencia entre la dureza de la zona dendritica e
interdendritica para la fase eutectica y+y’. La dureza obtenida en la zona dendritica es
4.97 GPa, mientras que para la zona interdendritica, la nanodureza aumenta a 6.58 GPa.
Como se discutid anteriormente en la microdureza, este efecto es debido a la interaccion
de los precipitados bajo el indentador. Sin embargo, a nivel de nanoescala las
condiciones de borde y de restriccion que existen entre los precipitados, el flujo de
dislocaciones y la contribucion de los nanoprecipitados y’ 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 y+y' con y'(Ni3Al). La diferencia entre la nanodureza obtenida en
[337] se debe a la composicion quimica de la aleacion y del refuerzo y'(NizAl) respecto
al refuerzo y'(Ni3Ti). Cui et al. [338] investigaron la nanodureza en las zonas dendriticas
e interdendriticas en una aleacion de alta entropia 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.

133



[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 o, 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 o entre

12.22 y 14.72 GPa para una aleacion de alta entropia Fe4oMn4oCo10Crio.
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Figura 35. Perfil de nanoindentacion por el método de mapeo acelerado de propiedades XPM en
muestra salida de fundicion.

En las curvas P-h de la figura 36.a, no se observa ningun efecto de maclado, debido
principalmente a la caracteristica microestructural dendritica de la aleacion evaluada. Sin

embargo, si es posible observar el cambio de pendiente en la grafica carga-
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desplazamiento de la fase eutéctica y+y' dendritica y y+y' interdendritica, este efecto se
produce por la restriccion que proporciona el tamafio de los precipitados y' al
deslizamiento de las dislocaciones en la zona interdendritica y su mayor enriquecimiento
en Ti. Por otro lado, la fase o es extremadamente rigida, caracteristica intrinseca debida

a su alta densidad.

La figura 36.b muestra la activaciéon del flujo de dislocaciones bajo la punta del
indentador al observar el pop-in en la zona eutéctica dendritica e interdendritica. Se
puede observar que para la zona interdendritica, el pop-in comienza antes debido a que
existe una mayor capacidad de flujo de dislocaciones entre los precipitados y'. La zona
eutéctica interdendritica presenta un pop-in con activacion retardada del flujo de
dislocaciones en comparacion con la zona eutéctica dendritica. Esta observacion se
atribuye al enmarafiamiento de dislocaciones en la zona interdendritica debido a la alta
concentracion de precipitados identificada en esta zona. Este fenomeno 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 mas elevados.

Utilizando la ecuacion 9, se obtiene el esfuerzo cortante de activacion de la dislocacion
en la zona eutéctica y+ y' en las regiones dendritica e interdendritica. El esfuerzo
cortante de activacion del flujo de dislocaciones en las regiones dendritica e
interdendritica considerando que el modulo residual es de 198 GPa y 215 GPa,

respectivamente. Los resultados obtenidos indican una tension de activacion de 6,37
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GPa para una carga pop-in de 45,37 uN en la region dendritica y de 7,28 GPa para una
carga pop-in de 57,25 uN. Los resultados se encuentran dentro del rango de activacion
indicado por He et al. [299] correspondiente al 10% del moédulo de elasticidad

transversal de la austenita de 7,2 GPa.

a) b)

e

5004 [——¥y+r'(D) _ 1404 |—— v+ (D)

— v+ (D) /
ggp] —2 | /,/7

53001

uN

Carga

200+

100 /

D T T T T T T
0 10 20 30 40 50 60 70

Desplazamiento (nm) Desplazamiento (nm)

Figura 36. Curva de nanoindentacion P-h para las zonas eutecticas (y+y') y fase o: a) curvas P-h
de fases identificadas; b) zona de flujo de dislocaciones en region eutecticas dendriticas e
interdendriticas.

La figura 37 muestra el comportamiento de fluencia de la estructura eutéctica y+y' en las
zonas dendritica e interdendritica. Basandose en lo anterior, se obtuvieron los
coeficientes de limite elastico analizando la zona eléstica 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 difusion al principio de la
zona dendritica. Esto es totalmente consistente con los resultados observados por SEM,
visualizando que la zona dendritica carece de precipitados ya que éstos precipitan
preferentemente en la zona interdendritica. Estos resultados son consistentes con los

136



obtenidos por Lee et al. [269] en una aleacion de alta entropia CoCrFeMnNi con
estructura cristalina FCC. Por lo tanto, se puede deducir que las aleaciones de alta
entropia con estructura FCC. El mecanismo de difusion puede ser por difusion reticular
como estipula Nabarro - Herring o por fluencia en el limite de grano [269,270,340,341].
Sin embargo, el mecanismo de difusion de Nabarro-Herring es un mecanismo que se

produce por aporte de energia térmica.

Del anélisis anterior se deduce que el mecanismo de difusion presente en el inicio de la
zona dendritica es el mecanismo de difusion 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 deformacion 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 relajacion en la interaccion en la fluencia por difusion. Por ultimo, se
observa un aumento considerable del coeficiente de fluencia. Este aumento de la
pendiente se atribuye a la interaccion de las dislocaciones con la fase y' en la zona
dendritica, y la zona de relajacion previa a la activacion del mecanismo de refuerzo por
precipitacion puede atribuirse al flujo libre de dislocaciones sin enredo en el precipitado.
El refuerzo activo por precipitacion 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 nanoindentacion

[269,340,341].
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Por otra parte, se observan varias zonas de transicion al analizar la respuesta a la
fluencia de la zona interdendritica. Al principio de la interaccion de fluencia, se observa
un coeficiente n = 4,4, lo que indica una activacion temprana del refuerzo mecénico por
precipitacion. Este refuerzo temprano se atribuye a la alta concentracion de precipitados
en la zona interdendritica observada previamente por SEM interactuando con las
dislocaciones. Al existir una mayor concentracion de obstaculos al desplazamiento de la
dislocacion, la zona eutéctica y+y' interactia con las dislocaciones activando el
mecanismo de refuerzo. El factor n observado al inicio de la zona interdendritica es muy
similar al observado en la zona dendritica posterior a la zona de relajacion. Por tanto, es
razonable asociar la interaccion de esta zona inicial con los precipitados y'. Sin embargo,
se puede visualizar que el refuerzo por precipitacion en la zona al inicio de la interaccion
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 transicion de refuerzo por deslizamiento

de dislocaciones a un estado de difusion por limite de grano a temperatura ambiente.
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Figura 37. Respuesta de fluencia por nanoindentacion: a) zona dendritica; b) zona
interdendritica.
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El fendmeno observado en la zona eutéctica dendritica e interdendritica con el
mecanismo de fluencia puede atribuirse a que la fraccion volumétrica de precipitados '
generada durante la solidificacion no es alta o suficiente para producir un mecanismo
mas eficiente en la interaccién con la dislocacion. El esfuerzo cortante que une el
enmarafiamiento de la dislocacion con el precipitado necesario para continuar el flujo
plastico no es elevado. Por lo tanto, es facil continuar el desplazamiento de la
dislocacion cuando el dominio coherente no presenta una alta densidad de dislocaciones.
Este fendmeno podria indicar que los precipitados y' generan un refuerzo mecéanico
eficiente a alta fraccion de volumen y densidad de dislocaciones en el dominio
coherente. Después de la zona de relajacion (n=0,89), se observa de nuevo un refuerzo
del estado de fluencia por el mecanismo de deslizamiento de dislocaciones e interaccion
con precipitados aumentando el coeficiente de fluencia a n=4,6 y n=5,66 en la ultima
zona de interaccién representando la posible saturacion del dominio coherente con
densidad de dislocaciones y la alta interaccion de precipitados en la zona interdendritica

con la restriccion del flujo plastico continuo.

La respuesta a nanoescala de la aleacion HEA1 con tratamiento térmico a 600°C y
1200°C se puede visualizar en la figura 35. La respuesta a nanoindentacion de la
aleacion HEA1-1200 (ver figura 38.a)) presenta leves pop — in caracteristicos de un
proceso de limitacion 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 aleacion HEA1-600,
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donde los pop-in son mds intensos que para el caso HEA1-1200. La SFE calculada para
la aleacion de alta entropia HEA1 mediante JMatPro fue de 32.25 mJ/m? estando en el
rango superior de la energia de falla de apilamiento requerida para producir maclado.
Sin embargo, mediante la ecuacion (2) se obtuvo experimentalmente una SFE de 22.5
mJ/m? para la aleacion HEA1-1200 y de 27.7 mJ/m? para la aleacién HEA1-600. Basado
en la energia de falla de apilamiento obtenidas, es esperable obtener maclado en la
aleacion. Sin embargo, es probable que la indentacion debido a sus niveles de carga, solo
genere nanomaclado en la estructura FCC. Esto podria explicar su intensidad de
respuesta baja al pop - in. También es notoria la mayor dureza presente en la aleacion
HEA1-600 respecto a la aleacion HEA1-1200. Los resultados de nanodureza obtenidos
para la aleacion HEA1-600 es de 6.88 GPa, mientras que para la aleacion HEA1-1200 la
nanodureza es de 4.96 GPa. Estos resultados se atribuyen a los grados de libertad que
proporcionan la fase B2, v’ y ¢ en la aleacion HEA1-600. Nuestros resultados también
estan 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.

140



500 - ') T 3 T . T T T i T i T T L = 500 - b) T T T T T T =
Ta
400 . — 400 4
Y
é 300 4 é 300 | 4
© ©
g N %
O 200 ~ £ 4 O 2004 s
v
100 x 100 :
»
O T T T T T T T D T T T T T T T
0 10 20 30 40 50 60 70 80 0 10 20 30 40 50 80 70 80
Desplazamiento (nm) Desplazamiento (nm)

Figura 38. Curvas p-h aleacion HEA1: a) aleacion HEA1-1200; b) aleacion HEA1-600.

La respuesta a la compresion puede observarse en la Figura 39.a, donde se evidencia que
la aleacion HEAT1 salida de fundicion alcanza una resistencia a la compresion de 2611
MPa con una deformacion del 85,6%. La respuesta mecénica en la aleacion de alta
entropia investigada es inusualmente alta, con una gran contribucion de ductilidad para

una estructura FCC y FCC+IM [35].

George et al. [35] realizaron una recopilacion de la respuesta mecéanica de aleaciones de
alta entropia. Su estudio obtuvo sélo dos aleaciones FCC + IM o FCC con una respuesta
mecanica a compresion con una ductilidad superior al 60% y una tension de compresion
entre 1000 MPa y 2000 MPa. Estos resultados demuestran que la aleacion obtenida en
esta investigacion presenta una notable respuesta compresiva entre las estructuras FCC y
FCC+IM con una considerable capacidad de absorcion de energia. Esta elevada
velocidad de deformacion y resistencia a la compresion se atribuyen a las fases o y TiC

distribuidas coherentemente en la zona interdendritica y a la fase eutéctica y+y' en la

141



zona interdendritica y dendritica. Joseph et al. [345] obtuvieron una aleaciéon FCC con
una resistencia y deformacion verdadera sobresalientes, que consistia en una resistencia
a la compresion verdadera maxima de 1378 MPa con una deformacion verdadera del
97% y con un alto grado de asimetria a la traccion obteniendo una resistencia a la

traccion verdadera maxima de 210 MPa con una deformacién verdadera del 38%.

Zhang et al. [346] obtuvieron una resistencia a la compresion de 2580 MPa con una
ductilidad del 21% en una aleacion FeMnCoCr de alta entropia con refuerzo mecénico
por elemento intersticial cuando se dopd con N. El efecto de alta resistencia a la
compresion observado en [346] es similar al obtenido en esta investigacion. Sin
embargo, nuestra aleacion presenta una mayor tasa de absorcion de energia indirecta al
tener una deformacion del 85,6%. Ademads, al comparar nuestros resultados con los
obtenidos por Joseph et al. [345] se destaca una respuesta mecénica satisfactoria en
traccion y compresion, permitiendo un rango funcional para cargas mixtas en
condiciones de servicio. Por otro lado, la aleacion obtenida por Joseph et al. [345] solo
destacaria en aplicaciones que requieran una alta absorcion de energia en compresion,

como disipadores sismicos.
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Figura 39. Respuesta mecanica de aleaciéon HEA1 salida de fundicion: a) respuesta mecanica a
compresion; b) respuesta mecanica a traccion; c¢) comparacion de asimetria en traccion —
compresion; d) tasa de endurecimiento por deformacion.

La figura 39.b representa el comportamiento bajo cargas de traccion de la aleacion
HEAT salida de fundicién. La respuesta mecanica bajo traccion obtenida por la aleacion
investigada es una resistencia maxima a traccion de 598,45 MPa y una deformacién del

72,79%. Estos resultados son sobresalientes dentro de las aleaciones de alta entropia con

estructura FCC en comparacion con los datos de la revision de Li et al. [347].

A partir de los resultados de traccion presentados, se obtiene una PSE de 43,56 GPa%,

lo que indica un alto indice de tolerancia al dafio en una estructura salida de fundicion.
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Esta tolerancia al daflo es adecuada para aplicaciones aeroespaciales porque se encuentra
en el rango requerido y por encima del valor PSE de las aleaciones utilizadas en el area
aeroespacial y energética. Wu et al. [348] disefiaron una aleaciéon FCC eutéctica de alta
entropia obteniendo una resistencia maxima a la traccion de 1100 MPa y una
deformacion del 17% en condicidn salida de fundicion. Estos resultados dan un producto
PSE de 18,7 GPa%, lo que indica que tiene una tolerancia al dafio convencional. He et
al. [349] obtuvieron una PSE de 42,66 GPa% con una resistencia maxima a la traccion
de 1094 MPa y una deformacion del 39% en una aleacion (FeCoNiCr)osTi2Als FCCHy'.
Aunque los resultados son similares en cuanto a tolerancia al dafio, los campos de
aplicacion son diferentes debido a la extraordinaria respuesta mecanica de ambas
aleaciones. Los resultados obtenidos en nuestra investigacion posicionan a la aleacion
HEAI1 entre las mejores HEA reportadas en la revision de respuesta mecanica de Li et

al. [33].

En la figura 39.c se compara la respuesta mecanica en condiciones de tension y
deformacion verdaderas en la aleacion HEA1. Se observa un alto grado de asimetria en
la resistencia maxima. Sin embargo, en el limite eldstico, la respuesta reduce su
asimetria. Los comportamientos de asimetria estan siendo investigados actualmente en
aleaciones de alta entropia, principalmente para determinar si la asimetria 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 deformacion de la aleacion
en condiciones de traccidn y compresion, respectivamente. Se puede observar que el
primer cambio en la pendiente se produjo en la respuesta mecéanica de traccion, lo que
significa que el mecanismo de deslizamiento de dislocaciones se activa primero en el
ensayo de traccion. También puede observarse que no se produce un aumento del
endurecimiento dentro del dominio de deformacion. Por lo tanto, no hay ningun otro
mecanismo de endurecimiento asociado, como la macla o la transformacion de fase
[350]. Debido a la mayor ductilidad en la respuesta mecanica de compresion, es evidente
un mayor movimiento de dislocaciones en relacion con la respuesta mecédnica de

compresion.

La figura 40 contiene la respuesta mecanica de la aleacion HEA1-1200 y HEA1-600. Es
posible observar que la aleacion con tratamiento térmico a 600°C presenta una
significativa mejoria en su resistencia maxima a la tracciéon con una perdida parcial de la
ductilidad. La resistencia adicional se encuentra asociada a los mecanismos de
interaccion entre dislocaciones y precipitados en la matriz como mecanismo adicional al
observado en la muestra solubilizada. Sin embargo, es posible observar que la
deformacion en ambas condiciones de tratamiento térmico es similar. La deformacion
maxima obtenida para la muestra HEA1-1200 es de 81.46%, mientras que la
deformacion maxima para la aleacion HEA1-600 es de 79.82%. En cambio, la diferencia
entre la resistencia maxima a la traccion es significativa. La aleacion HEA1-1200
presenta una resistencia maxima de 492.21 MPa, mientras que la aleacion HEA1-600
tiene una resistencia maxima de 596.87% MPa. La principal diferencia en la ductilidad
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se atribuye a los mecanismos de refuerzo por precipitacion presentes en ambas

aleaciones. La presencia de fase B2 identificada por difraccion de rayos X en la aleacion

HEA1-600 proporciona un equilibrio entre ductilidad y resistencia en aleaciones de alta

entropia [19,351-353].
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Figura 40. Respuesta mecanica de aleacion HEA1 — 1200 y HEA1 — 600 a traccion.
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Los resultados obtenidos por traccion uniaxial en la aleacion HEA1 en sus distintas

condiciones de tratamiento térmico se pueden visualizar en la Tabla 18.

Tabla 18. Caracteristicas mecanicas de aleacion HEA 1 en distintas condiciones de tratamiento.

Temperatura °C YS MPa UTS MPa ME% PSE GPa%
HEALI 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 traccion de la aleacion HEA1 en las tres
condiciones evaluadas. Se puede observar la presencia de grandes bandas de
deslizamiento, de las cuales, muchas presentaron estrias severas resultantes de la gran
deformacion durante el rango plastico. Las bandas deslizantes dan cuenta de una
deformacién uniforme, lo cual es consistente con el mecanismo observado en los
ensayos de traccion y SEM. Estos resultados concuerdan con lo expuesto y observado
por Li et al. [354] en mecanismos de fractura en aleaciones de alta entropia. El angulo de
las bandas de deslizamiento se encuentra en un rango de 39° a 47° en todas las muestras,
siendo este caracteristico del deslizamiento de dislocaciones al estar sometidas a cargas
axiales en tension y corresponde al angulo de cortante maximo. Adicionalmente, se
encontré un angulo segundario de deslizamiento que se encuentra entre 20° y 30° para

todas las muestras.

Figura 41. Imagenes de microscopia electronica de barrido en zonas de fractura de muestras
ensayadas en traccion: a) zona de estriccion — ruptura HEA1 salida de fundicion; b) zona de
estriccion — ruptura HEA1-1200; c) zona de estriccion — ruptura HEA1-600; d) zona de falla
HEAT1 salida de fundicion; e) zona de falla HEA1-1200; f) zona de falla HEA1-600.
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Estos resultados indican que existen dos orientaciones de tension preferenciales en la
aleacion HEA1 sin importar su condicion de tratamiento térmico, teniendo una
capacidad de deformacion homogénea en todo el rango plastico. Las bandas de
deslizamiento primarias se caracterizan por tener una alta intensidad de deformacion y
con un patrén escalonado (ver figura 41.a),b),c)). La alta intensidad observada explica la
tension principal en esa direccion, que es consistente con la direccion preferencial de las
microfisuras y el angulo de esfuerzo cortante méaximo por el deslizamiento preferencial
de las dislocaciones en este tipo de estructuras. Estas bandas de deslizamiento primarias
también muestran un patréon de dano discontinuo, el cual esta relacionado con una alta
tasa de absorcion de energia, reduciendo asi la aparicion y propagacion severa de grietas.
En cambio, las bandas deslizantes secundarias se asocian a discontinuidades formada
por la propagacion de dano o de lineas de plasticidad en contacto con precipitados
generando un cambio en el dngulo de deslizamiento. Las figuras 41.d),e),f) presentan

micro agujeros caracteristicos de dano por deformacion pléstica en metales.

En la figura 42, se puede observar la muestra HEA1-600 con diferentes temperaturas de
ensayos de traccion, 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 disminucion del esfuerzo maximo a la traccion respecto a la muestra ensayada a
temperatura ambiente. Este aumento en la ductilidad puede estar relacionado a un efecto
de flujo pléstico relevante. La muestra ensayada a 250°C tiene un comportamiento de
inestabilidad de flujo pléstico en la curva esfuerzo deformacion sobre la fluencia. Este
comportamiento estd relacionado con un mecanismo limite asociado al efecto TWIP que
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involucra la generacion de dislocaciones y su deslizamiento. Esto ocurre debido a la
influencia que tiene sobre el mecanismo TWIP la energia de falla de apilamiento y su
dependencia con la temperatura. La energia de falla de apilamiento con la temperatura
aumenta, lo que produce un comportamiento de generacion y deslizamiento de
dislocaciones al estar en el umbral de temperatura limite de la energia de falla de
apilamiento requerida para su formacion. Adicionalmente, se debe contemplar el efecto
del envejecimiento por deformacion dindmica y el anclamiento de dislocaciones bajo
campos difusivos [355]. Por otro lado, el aumento de la ductilidad puede estar
relacionado a un aumento del tamafio de grano durante el ciclo de calentamiento. El
efecto de inestabilidad en la curva esfuerzo deformacion es mds pronunciada para la
temperatura de 600°C y a los 800°C desaparece. El andlisis del fendémeno se describira a

continuacion.

Las estrias o inestabilidades observadas a 250°C y 600°C se asocian a un
comportamiento de flujo pléstico. Este comportamiento indica que existe un estado de
relajacion intermedia en el estado de tension del material. Este fenomeno no se observa a
temperatura ambiente, debido a que los mecanismos de plasticidad son constantes y
generan una restriccion al movimiento de la dislocacion efectivo. Sin embargo, al
aumentar la temperatura a 250°C, el efecto del maclado se reduce debido a la activacion
de planos de deslizamiento adicionales y el aumento de la energia de falla de
apilamiento. Estos fendmenos generan un estado de inestabilidad en el refuerzo,
reduciendo el anclamiento efectivo de las dislocaciones produciendo la relajacion que
muestra la curva esfuerzo deformacion. Adicionalmente, existe un mecanismo difusivo,
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que genera vacancias parciales y esto es aun mas pronunciado cuando existen elementos
intersticiales como es el carbono en esta aleacion. Este fendmeno de flujo pléstico esta
asociado con el envejecimiento por deformacién dindmica que consiste en la interaccion
de dislocaciones moviles y atomos de soluto en difusion durante la deformacion pléstica
descrito por el efecto Portevin-Le-Chatelier [355]. Basado en lo expuesto anteriormente,
es posible describir la curva de esfuerzo deformacion realizada a 600°C. El aumento de
la temperatura indica claramente la inexistencia de dislocaciones debido al aumento de
la energia de falla de apilamiento y su respectiva supresion. Por otro lado, la temperatura
elevada aumenta los mecanismos difusivos generando un consistente aumento del estado
de relajacion durante el flujo plastico 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 atomos de soluto atrapados en bucles de dislocacion como lo

indico previamente Brechtl et al. [356].

Otto et al. [357] evaluaron la respuesta mecéanica de la aleacion de alta entropia FCC
CoCrFeMnNi refractaria a distintas temperaturas. Ellos obtuvieron una resistencia
maxima de 560 MPa y 60% de deformacion a la fractura a 20°C, mientras que la
aleacion HEA1-600 tiene una resistencia méaxima a la traccion de 596.8 MPa con
79.82%. Los resultados obtenidos indican que la aleacion desarrollada en esta tesis
doctoral tiene un desempefio superior para aplicaciones estructurales a temperatura
ambiente. La resistencia a altas temperaturas de la aleacion evaluada en [357] indico que
a 600°C y 800°C se obtuvieron resistencias maximas a la traccion equivalentes a 360
MPa con 50% de deformacion a la falla y 100 MPa con 65% de deformacion a la falla
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respectivamente. La aleacion HEA1-600 en cambio, presenta una resistencia de 517.77
MPa con 58.07% de deformacion a la falla y 266.61 MPa con 38.21% de deformacion a
la falla. La aleacion desarrollada presentada en este trabajo de investigacion demuestra
que tiene una resistencia 43.82% superior a 600°C y 62.49% a 800°C respecto a la

aleacion refractaria FCC desarrollada por Otto et al. [357].
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Figura 42. Resultados de traccion uniaxial a diferentes temperaturas para la aleacion HEA1-600.

La respuesta mecanica obtenida en la figura 42 es superior al acero super austenitico
30Cr25Ni32Mo3 investigado por Ebrahimi et al. [358]. Ellos reportaron una resistencia
maxima de 583 MPa con una deformacion de un 45.5% a temperatura ambiente y una
resistencia a la traccion a 800°C de 255 MPa con una deformacion de 28 %
aproximadamente. Tian et al. [359] evalué mecanicamente el acero super austenitico

16Cr25Ni obteniendo como resistencia maxima 722 MPa y una ductilidad de 19% al
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afiadir un 2% en peso de Si. También registro una resistencia maxima a la traccion de
675% con un 37.5% de deformacion al afiadir un 0.03% en peso de silicio. La resistencia
maxima a la traccion del acero con 0.03% de silicio a 550°C fue de 524 MPa y 42.3% de
deformacion. Ding et al. [360] evaluaron la resistencia a tension en diferentes
temperaturas de superaleaciones base niquel. La resistencia méxima a la traccion a
temperatura ambiente para la aleacion DD6 es de 1200 MPa con una deformacion
aproximada de un 18%. Al aumentar la temperatura, a 750°C la resistencia maxima a la
traccion es de 1250° MPa aproximadamente con una deformacion de 8%. Zhang et al.
[361] evaluaron la resistencia a altas temperaturas de la aleacion Inconel 718 obteniendo
una resistencia maxima a la traccion de 1400 MPa con una deformacion de 35% a
temperatura ambiente. Sin embargo, al evaluar la respuesta mecanica a 650°C
obtuvieron una resistencia maxima de 1190 MPa con una ductilidad de 37%

aproximadamente.

Los antecedentes expuestos anteriormente describen la respuesta mecanica de aleaciones
avanzadas con base austenitica (ver figura 43). Al comparar la aleacion HEA1 con los
aceros super austeniticos, estos presentan una resistencia maxima a la traccion similar y
una ductilidad notablemente inferior. Por otro lado, las superaleaciones base niquel,
exhiben una resistencia considerablemente mayor que la aleacion HEAI, pero la
deformacion es significativamente inferior. En resumen, la aleacion HEA1 presenta una
resistencia adecuada para una aleacion austenitica de alta resistencia proporcionada el

mecanismo de precipitacion y una ductilidad superior a aleaciones y super aleaciones
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austeniticas lo que supera o equipara la tasa de absorcion de energia indirecta (tolerancia

al dafio).
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Figura 43. Grafico comparativo de respuesta mecanica de aleaciones avanzadas de base
austenitica y la aleacion HEA1: a) resistencia méaxima a la traccion; b) deformacion a fractura.
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Li et al. [33] analizaron la respuesta mecanica de aleaciones de alta entropia y
compararon su comportamiento respecto a aleaciones tradicionales. Al comparar la
aleacion HEA1-1200 tiene una tolerancia al dafio maxima a temperatura ambiente de
48.24 GPa%, valor que se encuentra cercano a la media de los aceros austeniticos de alta
resistencia que tienen una tolerancia al dano de 53 GPa% aproximadamente. De igual
manera, se encuentra por sobre la tolerancia al dafio promedio de una super aleacion
base niquel equivalente a 42 GPa%. Esto permite corroborar que la aleacion disefiada se
encuentra por sobre las super aleaciones base niquel utilizadas cominmente en el area
aeroespacial en tolerancia al dafio, aun cuando estas ultimas presentan mejores

resultados en resistencia maxima a la traccion.

La discusion anterior, verifica que la aleacion HEA1-600 tiene una resistencia
destacable a altas temperaturas respecto a aleaciones de alta entropia refractaria debido a
los mecanismos de refuerzo con los cuales se disefio. Yang et al. [362] evaluaron la
aleacion de alta entropia refractaria Alo.iCoCrFeNi a altas temperaturas. La resistencia
maxima obtenida en [362] a 600°C fue de 220 MPa y 28% de deformacion méaxima a la
falla, siendo inferior a la resistencia obtenida en este trabajo. Ademas, la tolerancia al
dano a altas temperaturas obtenida para la aleacion HEA1-600 es de 30.06 GPa% a
600°C y 10.18 GPa% a 800°C. Estos resultados indican que la tolerancia al dafio de la
aleacion es adecuada para altas temperaturas y trabajo en condiciones energéticas y
aeroespaciales hasta una temperatura de 600°C. Temperaturas superiores a esta podrian
generar una alta capacidad de falla prematura para condiciones de trabajo de alto
desempefio. Sin embargo, la respuesta mecanica a 800°C es superior a las dos aleaciones
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de alta entropia sefialadas. También se encuentra por sobre la media de aleaciones de
alta entropia 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

caracteristicas de la respuesta mecénica se pueden observar en la tabla 19.

Tabla 19. Caracteristicas mecanicas de la aleacion 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 traccion entre la aleacion HEA1-600
ensayada a 250°C es baja respecto a la muestra ensayada a temperatura ambiente y la
ductilidad como se indicd anteriormente aumenta parcialmente, siendo una aleacion apta
para trabajar a temperaturas de servicio de 250°C. En cambio, cuando la temperatura
aumenta a 600°C existe una disminucion de la ductilidad, efecto observado comiinmente
en aceros TWIP debido a la nula interaccion de maclas en el campo de plasticidad [364].
El ensayo a 600°C atin muestra una resistencia y deformacion adecuada y se deduce que
tendria una respuesta aceptable a altas temperaturas, aunque para verificar este
comportamiento se debe evaluar los efectos cinéticos de transformacion vy

engrosamiento de fases mediante ensayos de termofluencia.

En la figura 44 se puede visualizar la tasa de endurecimiento por deformaciéon de las
aleaciones HEA1-600 a las respectivas temperaturas de ensayos de traccion. Se puede

observar que en todos existe presencia de pequefias inestabilidades. Para la aleacion
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ensayada a temperatura ambiente se puede observar que no existe presencia de un
aumento considerable del endurecimiento por deformacion, lo que no es caracteristico
en aleaciones con mecanismo TWIP. Sin embargo, es un comportamiento observado en
aleaciones de alta entropia que contienen este mecanismo de plasticidad inducida por
maclado a nivel de nano escala [365-367]. El mismo fenomeno fue observado en la
aleacion de alta entropia CrioMnxFesoxCo10 con mecanismo TRIP reportada por Li et al.
[368]. Este efecto se atribuyo6 al endurecimiento en la fase estable por la formacion de

nanomaclado y el aumento de este por la transformacion de fase.

El endurecimiento por deformacion en la aleacion ensayada a temperatura ambiente es
significativo y alcanza una meseta que representa un cambio en el flujo de deformacion
importante, atribuido principalmente a un mecanismo de maclado. Bajo el criterio de
considere, la curva de endurecimiento por deformacion de la aleacién ensayada a
temperatura ambiente indica que la estriccion se generard para una mayor tension y una
alta ductilidad. Al aumentar la temperatura, se observa una disminucion en la tasa de
endurecimiento, pero un evidente endurecimiento por deformacion no observado en la
muestra ensayada a temperatura ambiente. El aumento de la temperatura genera un
incremento en la energia de falla de apilamiento, por lo cual, el posible efecto de
plasticidad inducida por transformacion seria nulo y el endurecimiento mostrado puede
ser atribuible a nuevas fases presentes debido a efectos cinéticos o la interaccion de los

precipitados y su engrosamiento con las dislocaciones.
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Figura 44. Tasa de endurecimiento por deformacion 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
comprobacion de la hipotesis inicial que consiste en un refuerzo por maclado en la
aleacion disefiada. 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 aleacion a temperatura ambiente comparte
dos mecanismos de refuerzo por plasticidad, que consisten en el maclado y martensita
inducida por deformacidon, siendo este ultimo 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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deformacion obtenidas en la figura 44 para las muestras ensayadas a temperatura

ambiente y 250°C.

Dot
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Figura 45. Caracterizacion por microscopia electronica de barrido a muestras HEA1-600
sometida a traccion: a) HEA1-600 deformada a 25°C con magnificacion de 250x; b) HEA1-600
deformada a 250°C con magnificacion de 250x; c¢) HEA1-600 deformada a 25°C con
magnificacion de 750x; d) HEA1-600 deformada a 250°C con magnificacion de 750x.

En la figura 45.c) se observa en detalle la transformacion inducida por deformacion a
temperatura ambiente observada previamente por Li et al. [369] en una aleacion de alta

entropia con mecanismo TRIP y en la figura 45.d) se observa el maclado que se produce

a250°C.
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Como se discutio anteriormente, los mecanismos de plasticidad inducida dependen de la
energia de falla de apilamiento, la cual, es dependiente de la temperatura. Basado en
orden de estabilidad en cada mecanismo, la plasticidad inducida por transformacion
necesita una menor energia de falla de apilamiento, mientras que el maclado requiere de
un rango mayor. Los resultados de microscopia electronica de barrido indican que la
muestra ensayada a temperatura ambiente comparte un mecanismo por refuerzo
preferencial TRIP y secundario TWIP, por lo cual, la energia de falla de apilamiento se
debe encontrar en el limite del refuerzo TWIP, generando el mecanismo TRIP/TWIP. Al
aumentar la temperatura, la energia de falla de apilamiento aumenta y se mantiene

solamente el refuerzo TWIP en la aleacion.

Ademés de la energia de falla de apilamiento, se debe considerar el efecto de la
velocidad de deformacion. El maclado se favorece a velocidades de deformacion mayor,
por lo cual, el efecto de ablandamiento en la aleacion al aumentar la temperatura
produce un incremento inminente de la deformacion, favoreciendo la formacioén de
maclado. En otras palabras, el maclado se favorece a bajas temperaturas con una SFE
adecuada y altas velocidades de deformacion, 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
disminuciéon de la estabilidad de fase austenitica, desplazando el mecanismo de

generacion de maclas por el de transformacion 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
distorsion por deformacion a 600°C. Sin embargo, no presenta maclado debido a los
fendémenos de deslizamiento e incremento de energia de falla de apilamiento. La muestra
ensayada a 800°C (ver figura 46.b)) presenta una estructura sin deformacién, lo que se
asocia al proceso de recristalizacion completa. Adicionalmente, se observa un cambio
microestructural debido al ciclo de calentamiento y estabilizacion cinética y
termodindmica. Desde las imagenes de microscopia electronica de barrido se desprende
que la disminucidon en la resistencia méaxima a la traccion y perdida parcial de la
ductilidad se debe a la inactividad del mecanismo de refuerzo por plasticidad inducida
TRIP y TWIP en la aleacién. Adicionalmente, las inestabilidades en el flujo plastico
observadas en la curva de traccién a 600°C se deben principalmente al envejecimiento
por deformacién dindmica producida por el efecto Portevin-Le-Chatelier. Este
mecanismo se forma en la vecindad de nucleos de dislocaciones en movimiento o fallas
de apilamiento aumentando la tension de cortante dificultando asi el movimiento de las
dislocaciones de manera inestable [370-372]. Este efecto de endurecimiento es mas
efectivo cuando la velocidad de desplazamiento de las dislocaciones compite con la
velocidad de difusion [373], lo que explicaria el mecanismo efectivo a 600°C, su baja
actividad a 250°C y nula actividad a 800°C. Ademas, Cai et al. [374] indicaron que los
precipitados y’ también influyen en la generacion de inestabilidad de flujo plastico
observadas en la curva de esfuerzo deformacion contribuyendo a las curvas de

inestabilidad sobre la fluencia en superaleaciones base niquel. La contribucién de los
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precipitados y’ los asociaron a la segregacion de Suzuki y las intersecciones de las fallas
de apilamientos de diferentes planos de deslizamiento, potenciando el envejecimiento

por deformacion dindmica.

SEI 20kV WD11mmSS40 x450 50pm SElI 20kV WD11mmSS40 x450 50pm
GINA-UdeC GINA-UdeC

Figura 46. Caracterizacion por microscopia electronica de barrido de aleacion HEA 1 sometida a
traccion: a) aleacion HEA1-600 deformada a 600°C; b) aleaciéon HEA1-600 deformada a 800°C.
El cambio microestructural a 800°C podria explicar la reduccion 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 deformacion lo que se atribuye al mecanismo de

refuerzo por precipitacion al analizar la figura 46.b).

El detalle de la microestructura obtenida al ensayar mecanicamente a 800°C se detalla en
la figura 47. Es posible observar en la figura 43.b) la formacion de la fase n(Ni3Ti) y es
consistente morfolégicamente con la obtenida por Wong et al. [375] en la aleacion
Nimonic 263 con envejecimiento a 750°C. La fase n es la fase estable resultante de la
transformacion de fase de y’(Ni3Ti) para superaleaciones base niquel a temperaturas

cercanas a los 750°C [374,376].
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Basandose en los hallazgos observados en las imagenes de microscopia electronica de
barrido es posible que el endurecimiento observado en la muestra ensayada a 800°C sea
causado por la fase 1 y su disposicion homogénea y coherente con la matriz. En la figura
47.b se detallan cuatro zonas de caracterizacion EDS para la identificaciéon quimica de

las fases. Los resultados se observan en los espectros EDS de las figuras 47.¢),d),e),f) y

sus hallazgos se presentan en la tabla 20.
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Figura 47. Caracterizacion por microscopia electronica de barrido y EDS a muestra HEA1-600
ensayada a traccion y recristalizada a 800°C: a) HEA1-600 recristalizada con magnificacion de
x1400; b) zona 1 con magnificacion 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.
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Tabla 20. Resultados de caracterizacion EDS en muestra HEA1-600 ensayada a 800°C.

Fases Fe Cr Ni Ti \% Cu
TiC 22.05 12.30 17.42 40.53 4.02 3.69

n 29.27 21.45 28.52 12.02 3.82 4.93

o 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 mecanica a bajas temperaturas obtenidas mediante ensayos Charpy se
observan en la tabla 21 y figura 48. En este contexto Jiang et al. [377] evalud la
resistencia al impacto mediante ensayos Charpy en una aleacion de alta entropia
Cr2sMn2oFe20Co20Nii4 con tratamiento de solubilizacion obteniendo una resistencia al
impacto de 59.5 J/em? y 66.7 J/cm? a 25°C y -196°C respectivamente. Adicionalmente,
caracterizo la aleacion CrMnFeCoNi, obteniendo una resistencia al impacto de 60.7
Jlem? y 60.6 J/cm? a temperatura de 25°C y -196°C, respectivamente. Zhiming et al.
[378] obtuvieron para una aleacion (CoCrFeMnNi)ogC> una resistencia al impacto de 86
Jlem? a -196°C y de 85 J/cm? para una temperatura de 20°C. En cambio, para una
aleacion (CoCrFeMnNi)g95Co.5 se obtuvo una resistencia al impacto de 130 J/cm2 a -
196°C y de 119 J/em2 a 20°C. De la misma manera, la resistencia al impacto en la
aleacion CoCrFeMnNi a -196°C es de 140 J/cm? y de 142 J/cm? a 20°C. Li et al. [379]
evalud la resistencia al impacto en la aleacion de alta entropia FeCoCrNi para distintas
temperaturas de tratamiento térmico. Los resultados indicaron que la aleacion tratada
térmicamente a 500°C y 700°C presentaron 44.25 J/cm? y 70 J/cm? respectivamente a
una temperatura de ensayo de 20°C. Ademas, la muestra con tratamiento térmico de

solubilizacion a 1200°C presento una resistencia al impacto de 90.25 J/cm?.

163



Tabla 21. Resumen de resultados obtenidos por Charpy en aleacion HEA1-600 y HEA1-1200
comparado con aleaciones de alta entropia ensayadas en condiciones criogénicas.

Aleacion Temperatura Resistencia al impacto Ref.
CrasMnzoFez0Co20Nii4 25°C 59.5 J/cm? [377]
CrsMnzoFex0Co20Nii4 -196°C 66.7 J/cm? [377]

CrMnFeCoNi 25°C 60.7 J/cm? [377]
CrMnFeCoNi -196°C 60.6 J/cm? [377]
(CoCrFeMnNi)osCs 20°C 85 J/em? [378]
(CoCrFeMnNi)osC» -196°C 86 J/cm? [378]
(CoCrFeMnNi)g9.5Co s 20°C 119 J/cm? [378]
(CoCrFeMnNi)g95Co 5 -196°C 130 J/cm? [378]
CoCrFeMnNi 20°C 142 J/em? [378]
CoCrFeMnNi -196°C 140 J/cm? [378]
FeCoCrNi-500 20°C 44.25 J/cm? [379]
FeCoCrNi-700 20°C 70 J/cm? [379]
FeCoCrNi-1200 20°C 90.25 J/em? [379]
HEA1-600 25°C 80.93 J/cm? Este trabajo
HEA1-600 -196°C 83.38 J/cm? Este trabajo
HEA1-1200 25°C 93.195 J/em? Este trabajo
HEA1-1200 -196°C 103.01 J/cm? Este trabajo

Basado en los antecedentes anteriores, se observa que la aleacion HEA1-1200 presenta
una resistencia al impacto destacable dentro de la categoria de aleaciones de alta
entropia 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 aleacion HEA1-1200 de
93.195 J/cm? a temperatura ambiente y 103.01 J/cm? 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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aleacion HEA1, disminuyendo su tasa de absorcion de energia. Sin embargo, atin en las
condiciones presentadas en este trabajo, tiene una resistencia al impacto superior. Kim et
al. [114] desarrollaron un acero austenitico 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 absorcion de
energia es superior a la obtenida por HEA1-1200. Sin embargo, el alto contenido de Mn
en una aleacion puede generar problemas de maquinabilidad que se deben considerar

para una aplicacion funcional.
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Figura 48. Resistencia al impacto de aleaciones de alta entropia 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 caracteristico de
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una falla ductil y sus patrones son similares a los obtenidos en [377]. También se
observaron agujeros de corte caracterizados por una superficie alargada y parabdlica, 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 particulas de manera
aislada en el interior de los hoyuelos. Estas particulas se relacionan posiblemente con
fase o, que es un precipitado estable a la temperatura de 1200°C segun el diagrama de
fase de la aleacion HEA1. Los hoyuelos de la muestra tienen un tamafio promedio de 26
um. En la figura 49.b) se observa la presencia de hoyuelos de 19 um y sin presencia de
particulas metalicas. Los hoyuelos de menor tamafio indican una tasa de absorcion de
energia 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 particulas metélicas
es mayor y el tamafio de los hoyuelos es de 20 um 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 morfologia similar a la figura 49.b) pero con presencia

de hoyuelos de corte. El tamafio promedio de los hoyuelos es de 16 um.

166



X

f v g : 2
SEI 20kV WDSmm SS60 B — SEI 20KV WD10mmSS60
GINA-UdEC GINA-UdeC

SEl 20kV WD9mm SS60 x500 S50pm  e— SEl 20kV WD10mmSS60 x500 50pm
GINA-UdeC GINA-UdeC

Figura 49. Caracterizacion por microscopia electronica 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; ¢) HEA2 — 600 ensayada a -196°C; d) HEA2 — 600
ensayada a 25°C.

Park et al. [380], investigaron la respuesta mecanica de las aleaciones utilizadas
comunmente en estanques de acumulacién de gas natural licuado e hidrogeno. Las
aleaciones analizadas en primera instancia son AA5083, 304L e Invar, obteniendo una
tolerancia al dafo resultante para estas aleaciones equivale a 3.90 GPa%, 41.08GPa% y
20.40 GPa%, respectivamente. La tolerancia al dafio de las aleaciones al ser ensayadas a
-163 °C es de 10.50 GPa%, 58.80 GPa% y 46.28 GPa%. La aleacion Invar

comercialmente tiene una resistencia al impacto minima a temperatura criogénica de 120

J/em? [381]. La aleacion 304L ensayada por impacto a una temperatura de -196°C tiene
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una resistencia de 63 J/cm? [382]. La resistencia al impacto del acero 316 a -60°C es de

40 J/cm? y tiene una tendencia a bajar la resistencia a medida que disminuye la

temperatura [97]. Adicionalmente, la resistencia al impacto de la aleaciéon 316L es de

180 J/cm? a -196°C [383].

3.4.4 Resultados relevantes seccion I11

La microestructura y respuesta mecanica en diferentes condiciones de temperatura se

investigaron por separado en la aleacion HEA1. Los resultados obtenidos mostraron que:

La aleacion HEAI1 presentd una estructura austenitica son fases de refuerzo
intermetalicas que consistieron en fase o, Y’ y 1 principalmente. Estos hallazgos
fueron observados mediante microscopia electronica de barrido, difraccién 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
modelacion analitica multifactorial, que en la primera etapa de disefio pudo
predecir la formacion de la fase austenitica y la presencia de intermetalicos.

La respuesta mecanica de la aleacion HEA1 fue sobresaliente a temperatura de
600°C alcanzando una resistencia maxima a la traccién de 517.75 MPa con una
deformacion de 58.07%. Estos hallazgos presentan una respuesta mecanica
superior a la obtenida por aleaciones austeniticas del aérea aeroespacial que
tienen una resistencia maxima a la tracciéon 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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minimos para las aplicaciones que las aleaciones base Ti presentan en turbinas
de avion.

El refuerzo mecanico obtenido a altas temperaturas presumiblemente fue
causado principalmente por la fase y’, 1 y los flujos atémicos que producen el
efecto Portevin-Le-Chatelier. Estos mecanismos permiten un anclamiento de
dislocaciones efectivo a altas temperaturas generando la alta resistencia y estabilidad
mecanica. Sin embargo, para trabajos futuros se recomienda la descripcion completa
de este fendmeno mediante microscopia electronica de transmision y ensayos de
termofluencia.

La respuesta a la absorcion de energia en temperaturas de -196°C fue de -103.01
J/em?, lo cual, se encuentra en el rango permisible de los 125 J/cm? requerido para la
produccion de estanques de GNL a temperaturas de nitrogeno liquido. Del mismo
modo, se presume que disminuyendo la cantidad de carbono y aumentando el tiempo
de solubilizacion se podria obtener una absorcion de energia en el rango de 125 —
171.25 J/ cm? necesarios en estanques de almacenamiento de H2 verde.

La tolerancia al dafio obtenida por la aleacion HEA1-1200 es de 48.24 GPa% siendo
una aleacion que tiene una alta capacidad de absorcion de energia. La aleacion
HEAT1-600 present6 una tasa de absorcion de energia de 47.64 GPa% a temperatura
ambiente y de 30.06 GPa% a 600°C. Estos resultados asociados a la tolerancia al
dafio indican que es una aleacion adecuada para uso aeroespacial debido a que se
encuentra dentro de los rangos requeridos (<30%) y la aleacién presento una alta

estabilidad mecanica a altas y bajas temperaturas.
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3.5 Caracterizacion de aleacion HEA 2

3.5.1 Alcances de seccion IV

En la presente seccion se analizard la microestructura y la respuesta mecanica de la
aleacion HEA2 obtenida mediante el método de prediccion analitica. Adicionalmente, se
corroboraran los resultados analiticos mediante simulacion CALPHAD para determinar
la estabilidad de fases a distintas temperaturas. Para la simulacion CALPHAD se utilizo
la base de datos TCHEA®6. La caracterizacion microestructural fue desarrollada mediante
microscopia electronica de barrido y difraccion de rayos X. La aleacion se evalud
mecanicamente a temperatura ambiente mediante ensayos de traccion y compresion
uniaxial para evaluar los mecanismos de refuerzo y su factibilidad operacional. La
caracterizacion mecanica microestructural se realizO mediante ensayos de
nanoindentacidon para correlacionar la respuesta mecéanica a las fases presentes en la

aleacion.
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3.5.2 Caracterizacion microestructural aleacion HEA2

El método de aprendizaje automatico de la aleacion HEA2 indic6 que se estabilizaria
una fase FCC+BCC. Sin embargo, el método computacional CALPHAD indica que la
aleacion tendrd una fase principal FCC con intermetalicos B2, o, Laves y v’ (ver figura
50). Es probable que el método de aprendizaje automatico 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 aleacion HEA2
obtenida por los modelos de aprendizaje supervisado consistia en una aleacion FCC+Im.
El método de prediccion analitico sefiald que la fase estable seria FCC+Im, siendo
consistente con la simulaciéon computacional CALPHAD vy validando su alta capacidad

de prediccion.

LIQUIDO

FCCHLAVES(C1A1ECCHE2+B2

FCCHLAVES(C14+FCC#2+0

Temperatura (°C)

FCC+LAVES(C14)+FCC#2+0+y" (NiaNb)

FCC+FCCH#2+0+y  (NiaNb)y*NbC

A Peso atémico Nb (%)

Figura 50. Diagrama de fases de aleacion HEA2.

172



Basado en los resultados CALPHAD de la figura 50 para la aleacion HEA?2 la estructura
de solucion sélida FCC es la primera en formarse y bajo los 1350°C se forma la
estructura ordenada B2, lo que podria reforzar mecanicamente la aleacion. Bajo los
1200°C la formacidn de una solucion solida FCC#2 que consiste en una solucion solida
rica en Cu que se forma de manera aislada debido a la baja afinidad termodinamica con
el resto de los elementos quimicos de la aleacion. Esto indica que existe una separacion
de fases liquidas antes de la solidificacion de la aleacion debido a la entalpia de mezcla
positiva con el resto de los elementos quimicos. Esto se ha observado previamente por
Xian et al. [112] en una aleacion CrMnFeCoNiCuy. Esta solucion rica en Cu genera una
reduccion en la energia de interfacial del sistema y favorece la energia impulsora para la
precipitacion de fase Laves. Se puede observar que la fase ¢ precipita bajo los 1090°C,
lo que podria fragilizar la aleacion. Bajo los 1000°C se puede observar que la fase o
nace desde la descomposicion de la fase B2. Finalmente, se puede observar que se forma
una fase y’’ con estructura NizNb y NbC a temperaturas bajo los 600°C. Los
mecanismos de refuerzo encontrados en la aleacion es la fase B2 y la fase y’’(NizNb),
esto debido a su destacado refuerzo mecéanico [352,384,385]. Sin embargo, la fase
v”’(Ni3NDb) se encuentra junto a fases intermetalicas que podrian favorecer la iniciacion
de grietas si su control no es adecuado, como lo es la fase ¢ y la fase Laves [385,386].
Por otro lado, es esperable la presencia de fase sigma debido a que el VEC de la aleacion

HEA2 es de 7.593, encontrandose en el rango de estabilidad electronica.
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Basado en los resultados de prediccion de fases presentados en las secciones anteriores,
se analizard la aleacion HEA2 en su condicién salida de fundicién y con un tratamiento
térmico de solubilizacion y precipitacion a 1200°C (HEA2-1200) para tener presencia de
fase B2 como mecanismo de refuerzo. Esto permitiria comprender de mejor manera el
refuerzo mecéanico que genera la fase B2. Li et al. [387] observo que las aleaciones de
alta entropia requieren de mas estudios relacionados al refuerzo mecénico que genera la
fase B2 aumentando la fraccion volumétrica de esta en la aleacion. Este aumento es
principalmente debido a que el refuerzo reportado actualmente en los trabajos de
investigacion 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 difraccion de rayos X (DRX) de la aleacion
HEA2 en ambas condiciones evaluadas. Como se habia discutido anteriormente, las
fases resultantes obtenidas en la condicion salida de fundicion son principalmente una
matriz austenitica (76.9% peso) con fases intermetalicas B2 (21,03% peso), ¢ (0.96%
peso) y Laves (0.85% peso). Adicionalmente, se encontraron carburos de Cr3Cz (0.26%
peso). Se puede observar claramente que se generard un refuerzo por precipitacion y
segunda fase. Sin embargo, el refuerzo obtenido por Cr3;C; se ha investigado poco en
aleaciones de alta entropia, aun cuando su adicidon 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 simulacion 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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intermetalico en una matriz austenitica (82% peso). Estos resultados indican que no se

alcanz¢ la solubilizacion completa de la fase Laves a esa temperatura.
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Figura 51. Resultados de difraccion de rayos X en muestras HEA2; a) HEA?2 salida de fundicion;
b) HEA2 con tratamiento térmico a 1200°C.
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Los resultados de andlisis SEM se resumen en la figura 52. Se puede observar que la
muestra salida de fundicion y HEA2-1200 presentan fases en forma de islas en la matriz
y que en su interior presentan una estructura eutéctica. El patron de esta fase es similar al
encontrado por Qin et al. [391] en la aleacion 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 y’’(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 orientacion del trabajo realizado
por [391], si bien es valida, no es correcto completamente debido a que podria potenciar
la descripcion de la respuesta mecénica de sus aleaciones incorporando los cambios
observados en la fase y’’(NizNb). Sin embargo, Qin et al. [391] identificaron tres zonas
en el analisis microestructural las cuales fueron analizadas mediante EDS, obteniendo en
la zona eutéctica mencionada anteriormente una relaciéon de 20.6 Ni(%) y 7.44 Nb(%)
que coincide con el politipo NizNb de la fase y’’ predicha en esta investigaciéon mediante
CALPHAD vy coincide morfolégicamente con la fase y’’(Ni3Nb) obtenida por Zhou et al
[392]. Adicionalmente, se puede observar que existe en la condicion HEA2-1200
precipitados de color blanco que nuclean preferentemente en la fase rica en Cu con una
morfologia caracteristica de fase Laves (ver figura 52.E)) observada por Qin et al. [391]

y reportada por Cao et al. [393].

176



VEGAT TRSEAN|

CMA BICHID BSI-12

Figura 52. Resultado SEM en aleacion HEA2: A) muestra salida de fundicion con 4450x de
magnificacion; B) Zona eutéctica de la figura A) con magnificacion de 8780x; C) Zona eutéctica
de la figura B) con magnificacion de 36400x; D) HEA2-1200 zona 1 con magnificacion de
5000x; E) HEA2-1200 zona 2 con magnificacion de 5000x; F) Zona eutéctica de la figura E) con
20000x de magnificacion.

En la figura 52.D) se observa que la aleacion HEA2-1200 tiene una segunda fase
laminar en solucién solida de manera continua ramificada con un ancho de 1.4 pm
aproximadamente basado en el promedio obtenido por el software Imagel. Esto permite
un refuerzo mecanico por estructura de grano ultrafino. Esta estructura laminar es
similar a la observada en el trabajo desarrollado por Reddy et al. [394] en la aleacion de

alta entropia AlCoCrFeNiz.1 con tratamiento térmico de recocido, siendo la estructura
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laminar identificada como la fase B2 en la matriz austenitica con un tamafio promedio
de grano entre 1.6 pum y 2 um. La identificacion de esta fase B2 distribuida de forma
columnar en la matriz austenitica a temperaturas mas bajas deberia descomponerse
completamente en fase o 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 aledafia a la fase aislada FCC rica en Cu se trate de fase 6. Ademas, el patron
que esta fase tiene es similar a la de la fase B2 representado en la figura 52.D). Sin
embargo, presenta una morfologia totalmente diferente y es caracteristica de fase . El
andlisis realizado previamente se corroborard mediante SEM-EDS-Mapping para

analizar la composicidon quimica caracteristica de cada fase.

En la figura 53 se puede observar los resultados obtenidos por espectroscopia de energia
dispersada en la muestra salida de fundicion. En la figura 53.A) se observa la fase FCC
rica en Cu (zona 1) con los precipitados de y’’ (zona 2), desde la figura 53.B) se
desprende que la composicion de la fase FCC rica en Cu esta en solucion sélida con el
Mn. Adicionalmente, es posible observar que los precipitados y’’ 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 est4 constituida principalmente por Cr, siendo una de
las cualidades caracteristicas de la fase ¢ adicional a su morfologia. Para la formacion de
la fase o, 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+c, para luego, al disminuir la temperatura de los 1000°C pasar de
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B2+c a o. La descomposicion 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 solucion sélida de CrFe, elementos que constituyen de igual manera
la fase . La cantidad de Cr y Fe observado es coherente con el politipo AB de la fase
B2. Por ultimo, la zona 4 consiste en la matriz austenitica, la cual, se encuentra en
solucion solida de todos los elementos constituyentes en una proporcion adecuada para

la composicion quimica de la aleacion HEA?2.
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Figura 53. Imagen SEM — EDS muestra salida de fundicion: A) Fase eutéctica rica en Cu con
36400x de magnificacion; B) Imagen EDS zona 1; C) Imagen EDS zona 2; D) Matriz con fases
secundarias con 3920x de magnificacion; E) Imagen EDS zona 3; F) Imagen EDS zona 4);
Imagen EDS zona 5.
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Los hallazgos encontrados mediante EDS podrian indicar un refuerzo de la fase FCC
rica en Cu debido a un fortalecimiento por soluciéon soélida con el Mn. Este
fortalecimiento, permitiria 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
transformacion no fue suficiente para alcanzar el estado de equilibrio. La fase ¢ precipita

en el borde de grano de la fase B2 debido a la difusion 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
solucion solida principalmente con el Mn y Ni (ver figuras 54.B),E),F)). La matriz FCC
se encuentra compuesta principalmente por una solucion solida de Ni, Mn y Fe (ver
figuras 54.D),E),F)). Estos resultados corroboran las dos fases FCC existentes y que la
metodologia analitica de prediccion de fases VEC tiene una buena capacidad de
prediccion. La fase B2, al parecer tiene solucion sélida principalmente con Mn y muy
bajos niveles de Fe. Esto indicaria que la fase B2 es CrMn esencialmente. Por ultimo, se
observa en la figura 54.A) que la fase Laves precipita preferencialmente en el Cu, lo que
se atribuye a la menor energia interfacial, lo que aumentaria la energia impulsora para la
nucleacion de la fase Laves. Adicionalmente, el Cu al tener un bajo punto de fusioén
podria generar un crecimiento acelerado de la fase Laves debido a que la tasa de difusion
en el medio liquido es mayor. La fase Laves se observa en soluciéon solida con el Ni,

siendo de esta manera NiNbs.
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Figura 54. Imagen SEM-EDS-Mapping de aleacion HEA2-1200: A) SEM HEA2-1200 con
magnificacion 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 morfologia de la fase B2 en la muestra HEA2-1200 es distinta a la obtenida para la
condicion salida de fundicion. Es posible que la difusion de Cr durante la cinética de
enfriamiento ocasione un cambio morfoldgico en la fase B2 debido a la migracion hacia
la interfaz y formacién de la fase 6. Este cambio morfoldgico es similar al obtenido por
Reddy et al. [394] al cambiar la temperatura de recocido en la aleacion. Sin embargo, no
se asocid el cambio morfologico a la difusion y formacion 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 Caracterizacion mecanica de aleacion 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 mecanica a compresion de la muestra
salida de fundicion tiene un comportamiento fragil, con una resistencia maxima a la
compresion de 1400,79 MPa con una deformacion de 14,09%. La respuesta fragil de la
aleacion se atribuye a principalmente a la presencia de fase o, fase Laves y a una alta
inhomogeneidad debido a la segregacion que produce el proceso de fundicion durante el
enfriamiento. Sin embargo, al realizar el tratamiento térmico de solubilizacion y
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precipitacion a 1200°C se puede observar que la respuesta mecanica mejoro obteniendo
una respuesta mecénica de 1455,57 MPa a compresion con una ductilidad de un 23,73%.
Esto implica una mejoria en resistencia de 3.91% y en deformacion de un 68.49%. Los
resultados del ensayo de traccion en la figura 55.B) indican que el comportamiento es
asimétrico y la resistencia maxima disminuye. Esto se puede explicar debido a la
condiciéon de dano formando microgrietas en la interfaz de la fase ¢ y fase Laves
principalmente. La respuesta salida de fundiciéon en traccion se mantiene fragil,
obteniendo una resistencia méaxima a la traccion de 1542,21 MPa y una deformacion de
18,10%. La resistencia obtenida en la muestra HEA2-1200 en traccion es de 1482,08
MPa con un 25,41% de deformacion. Estos resultados indican una perdida en resistencia
de 3.9% y un aumento en deformacion de 40.33%. Adicionalmente, Se puede observar
que hay un cambio leve en la pendiente elastica de las muestras salida de fundicion. Este
cambio en la rigidez podria ser un indicador claro de anisotropia debido a la presencia de
fases secundarias como lo son la fase o, la fase Laves y el tamafio de la fase B2. Las
fases antes mencionadas tienen propiedades mecanicas diferentes a las de la matriz, lo
que influye en el modulo de elasticidad de la aleacion. En otras palabras, la presencia de
fase o, la fraccion de fase Laves y el tamafio de la fase B2 en la condicion salida de

fundicién influyen en la relacion deformacion — tension de la aleacion.
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Figura 55. Respuesta mecéanica de aleacion HEA1: A) respuesta mecanica a compresion; B)
respuesta mecanica a traccion.
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La fase o al derivar de la fase B2 en la aleacién implica un cambio en la composicion
quimica y cambio en la estructura cristalina de la aleacion salida de fundicion en
comparacion a la condicion HEA2 - 1200, afectando la respuesta mecanica. Se debe
resaltar que la fase o suele tener una estructura cristalina compacta con una alta densidad
de defectos (dislocaciones y vacios). En cambio, la fase Laves tiene una estructura
cristalina mas abierta y una menor densidad de defectos (intersticiales y vacios),
generando alteracion en el moddulo eldstico. Se debe destacar que los rangos de
ductilidad y esfuerzo obtenidos para el ensayo de traccidon son comparables con
aleaciones de alta entropia eutécticas reforzadas por fase B2. Un ejemplo de lo anterior
es la aleacion AlCoCrFeNi2.1 que presento un esfuerzo maximo a la traccion de
aproximadamente 1000 MPa con una deformacion ultima de 17% para la condicion
salida de fundicion, 1350 MPa y 25% de deformacion para aleacion de alta entropia de

fase dual heterogénea de estructura laminar [397].

Los resultados obtenidos de caracterizacion mecanica en la aleacion HEA1 salida de

fundicion y con tratamiento térmico a 1200°C se pueden visualizar en la tabla 23.

Tabla 23. Resumen respuesta mecanica en compresion y traccion para aleacion HEA2.

Condicion 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 154221 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 deformacion de las
condiciones sefialadas anteriormente. Se puede observar una caida brusca seguida de un
incremento considerable para bajas deformaciones, lo que ha sido observado en
estructuras heterogéneas. La zona de deslizamiento es practicamente despreciable, lo
que se atribuye a la gran cantidad de refuerzo que proporciona la distribucion de la fase
B2 al ser una fase mas dura y compacta que la matriz FCC y su disposicion conectada a
lo largo de toda la aleacion como ramificaciones. La fase ¢ y la fase Cr3C, pueden ser
las responsables de la gran capacidad de endurecimiento por deformacion observado en
las muestras de compresion. Esta alta capacidad de endurecimiento sin dudas estd
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 enmaranamiento en

las fases secundarias [397].

El comportamiento de endurecimiento observado en las muestras de traccion es mucho
mas pronunciado, dando evidencia clara de un refuerzo mas efectivo, producido por la
distribucion de la fase B2 en la matriz y la presencia fase Laves que permite aumentar la
densidad de dislocaciones al reducir el area 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 disminucion de las restricciones de dislocaciones durante la

deformacion induciendo que la tasa de endurecimiento por deformacion disminuya.
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Shi et al. [397] observaron un comportamiento similar al obtenido en este trabajo con
una aleacion de alta entropia eutéctica AlICoCrFeNiz.1. Ellos observaron que existe un
proceso de codeformaciéon como se especulaba inicialmente en este trabajo. La matriz
FCC y FCC rica en Cu son susceptibles a producir una activacion 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 deformacion y una tension opuesta en la estructura FCC lo que
explica un retraso de la deformacion efectiva en la austenita hasta que se alcanza una
deformacion equivalente en la fase B2. Desde el fendmeno explicado anteriormente, el
campo de endurecimiento mdas prolongado visualizado en la figura 56 se encuentra
estrechamente relacionado con el cambio en el tamafio de grano en la muestra HEA2-
1200. Ademas, la energia de falla de apilamiento obtenida para la aleacion HEA2
mediante JMatPro fue de 36.5 mJ/m?, estando dentro del rango requerido para generar
refuerzo por maclado. Sin embargo, no se observd presencia de maclas en la aleacion, lo
que se atribuye a nanomaclado o a la restriccion del mecanismo debido al proceso de

codeformacion de la fase B2 y v.
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Figura 56. Tasa de endurecimiento por deformacion en HEA2.

Para analizar més en detalle el comportamiento mecanico de la aleacion se analizara de
forma independiente a nanoescala la respuesta mecanica de la aleacion con sus fases
constituyentes. La nanoindentacion se realizo en la aleacion 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 aleacion de alta entropia
Cri5Ti2sZrsHf25sScio obteniendo un resultado de 17.58 GPa. Takata et al. [400]
observaron que la nanodureza de la fase Laves depende de la orientacion que tiene en la
matriz. Basado en esta observacion obtuvieron un rango de nanodureza entre 11 GPay
14 GPa en la fase Laves rica en Nb para la aleacion ternaria FeNbNi. Hu et al. [401]
investigaron la nanodureza en las fases Cl4 y CI15 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 esta estrechamente relacionada con la composicion quimica,
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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 mecanica.

La fase FCC rica en CuMn no tiene actualmente muchos trabajos que analicen su
respuesta mecanica a nanoescala, y es una fase que se puede presentar en una gran
cantidad de aleaciones de alta entropia que contengan Cu en alta cantidad en su
composicion quimica [402]. Un estudio realizado por Wang et al. [402] investigd la
respuesta mecdnica de la fase FCC rica en Cu mediante nanoindentacion. Ellos
obtuvieron que la nanodureza es de 2.28 GPa. La fase B2 y la fase austenitica en
cambio, han sido investigados mediante nanoindentaciéon de manera mas amplia. Un
ejemplo de lo anterior es la investigacion 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 capitulos anteriores). Oh et al. [404] obtuvieron nanodurezas para la fase B2 entre

18,7 GPay 19,1 GPa.

Basado en lo discutido anteriormente, la figura 57 muestra los resultados de
nanoindentacion en la muestra HEA2-1200, especificamente en las fases FCC y en las
fases intermetalicas B2 y Laves. Se puede observar que la fase FCC (CuMn) es la que
tiene menor dureza con un campo mas amplio de deformacion. La fase Laves en cambio,
es la que presenta una mayor dureza, la fase B2 es la que presenta una dureza intermedia
en la aleacion. Sin embargo, debido a la fraccion de fase B2 y estructura eutéctica de la

aleacion, el aumento de endurecimiento por deformacion se debe a la restriccion de flujo
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plastico y densidad de dislocaciones retardada que se produce en la austenita a causa de

la fase B2. Adicionalmente, el comportamiento ductil — fragil visualizado se atribuye a

la presencia de fase Laves en la aleacion. El resumen de resultados se puede observar en

la tabla 24.
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Figura 57. Curvas P-h en distintas fases de la aleacion HEA2-1200.

Tabla 24. Resultados de nanodureza en aleacion 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 traccion en
condicion salida de fundicion y con tratamiento térmico a 1200°C. Es posible observar
que la fractura en la figura 58.a) correspondiente a la muestra salida de fundicion
presenta una falla fragil caracterizada por fractura de baja energia. Su estructura esta
compuesta principalmente por zonas de clivaje y patrones de rio. También se observa la
presencia de pequefias particulas que presumiblemente pueden corresponder a Cr3Cs.
También se observan particulas de mayor tamafo que pueden corresponder a fase c. La
figura 58.b) correspondiente a la aleacion HEA2-1200 presenta un comportamiento
ductil — fragil. Se observan evidencia de desgarro ductil y zonas con microporosidades
que indican coalescencia durante el proceso de fractura. Este mecanismo doble de
fractura se atribuye a la interaccion entre la fase austenitica y la fase intermetalica B2.
En la figura 58.b) también es posible apreciar particulas de fase Laves identificada
previamente mediante SEM en la aleacion HEA2-1200. La figura 58.c) muestra con
mayor claridad la falla correspondiente a la aleacion HEA2 salida de fundicion. La zona
de falla presenta claramente la fase B2 y fase FCC con alta distorsion. Es posible que el
dano ocurriera en el limite de grano entre la fase B2/y y o/y 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 energia.
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Figura 58. Caracterizacion por microscopia electronica de barrido en la zona de fractura de la
muestra HEA2 ensayada a traccion: a) HEA2 salida de fundicion con magnificacion de 350x; b)
HEA2-1200 con magnificacion de 350x; c) HEA2 salida de fundicion con magnificacion de
950x; d) HEA2-1200 con magnificacion de 900x.

Los resultados de respuesta mecanica obtenidos en las aleaciones de alta entropia desde
los ensayos de traccion se pudieron clasificar en un diagrama ASHBY para aleaciones
de alta entropia de la figura 59. Es posible observar que la aleacion HEA2 se encuentra
entre los rangos de mayor resistencia registrados para aleaciones FCC y multifasicos.
Este comportamiento se atribuye al efecto de codeformacion proporcionado por la fase
B2 y el refuerzo generado por o, lo que se comprobd mediante analisis microestructural

y nanoindentacion. La aleacion HEA1 en cambio, se encuentra dentro del rango de

mayor ductilidad en aleaciones de alta entropia con una resistencia media, permitiendo
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una mayor versatilidad en aplicaciones de ingenieria. Esta caracteristica se obtuvo
mediante un mecanismo de refuerzo eficiente TRIP/TWIP y precipitacion en una matriz

austenitica.
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Figura 59: Diagrama AHSBY comparativo de aleaciones de alta entropia reportadas y las
obtenidas en el presente trabajo de grado (Modificado desde [33]).
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3.5.4 Resultados relevantes seccion IV

Se investigd por separado la microestructura y respuesta mecanica resultante de la

aleacion HEA?2. Los resultados indicaron:

Los resultados del diagrama de fases obtenido por CALPHAD lograron predecir las
fases presentes en la aleacion de alta entropia HEA2 siendo concordante con el
estado de disefo inicial del método analitico.

La fase FCC rica en cobre se segrego debido a la diferencia en la entalpia con el
resto de los elementos quimicos. Sin embargo, genero solucion sélida con el Mn y se
encuentra reforzada con precipitados y’’.

La aleacion presento una estructura eutéctica compuesta de B2 y y. Esta estructura
proporciona un comportamiento mecanico con un esfuerzo de fluencia superior a los
700 MPa, resistencia maxima superior a los 1455 MPa y ductilidad de un 25%. Este
hallazgo permite corroborar que la aleacion de alta entropia tiene caracteristicas
mecanicas superiores a las obtenidas por aceros avanzados de alta resistencia
mecanica, siendo util para su aplicacion automotriz y aeroespacial en componentes
de alta resistencia. Adicionalmente, debido a su alta resistencia mecénica, se propone
a la aleacion HEA2 como una candidata a obtener un alto desempeio en condiciones
de altas temperaturas. Sin embargo, se deben realizar mas estudios al respecto.

La estructura eutéctica B2 + y proporciond un comportamiento de flujo de
deformacion restringido, aumentando la respuesta mecanica considerablemente en la

aleacion. Ademas, la estructura B2 presento un tamafio de grano ultrafino 1.4 um, de
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manera ramificada en toda la aleacion, proporcionando un mecanismo de refuerzo
por tamafio de grano ultrafino.

La respuesta mecanica a tracciéon y compresion mostro un alto endurecimiento por
deformacion en la aleacion, asociado a un proceso de codeformacion entre B2/y y la
interaccion de los precipitados y’” en la estructura FCC rica en Cu.

Los hallazgos de nanoindentacion indican que la respuesta ductil limitada esta
atribuida principalmente a la fase Laves. Sin embargo, la ductilidad alcanzada por
esta aleacion esta entre los rangos de ductilidad reportados para aleaciones de alta

entropia con estructuras eutécticas B2+y 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 hipdtesis

planteadas.

4.1.1 Hipétesis 1.

La combinacion adecuada del disefio y modelacion termodindmica CALPHAD -
DICTRA demostrd su eficiencia en la produccion de un acero avanzado de alta
resistencia mecanica mediante un acero de baja aleacion. En este trabajo doctoral, se
incorporé el Nb como formador de carburos primarios para mejorar la respuesta
mecénica del acero. Esta adicion permitio la formacion de un refuerzo por precipitacion
y aumento la capacidad de formacion de austenita retenida al retrasar la formacion de
fases secundarias y suprimir o retrasar la formacion de carburos secundarios durante la

etapa de particion mediante el Si.

Ademés, se verificd que la relacion de aspecto cumple un rol crucial en la estabilizacion
de la austenita, debido a las inhomogeneidades térmicas presentes en muestras con
grandes espesores. Estas inhomogeneidades afectan la activacion de la difusion de
carbono en periodos cortos de particion. En contraste, las muestras con espesores
reducidos lograron una mayor homogeneidad térmica, lo que permiti6 reducir de manera

eficiente una etapa del proceso de temple y particion.

Como resultado de estas estrategias de disefio y procesamiento, se obtuvo un acero con
un mecanismo de plasticidad inducido por transformacion, con un porcentaje de

austenita retenida del 11% y un refuerzo por precipitacion mediante MX. Esto, permitio
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superar las limitaciones de resistencia y ductilidad observadas en los aceros
convencionales del area automotriz, que alcanzan alrededor de 1000 MPa y 25% de
deformacion. El acero procesado en este trabajo de grado exhibid una resistencia a la

traccion de 1184.25 MPa y una deformacion de 25.8%.

Los avances obtenidos a consideracion 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 hipotesis nimero uno del presente trabajo de grado.

4.1.2 hipotesis 2.

Mediante la combinacion de un método analitico multifactorial, aprendizaje automéatico
supervisado, simulacion computacional CALPHAD y conocimientos metalurgicos, se
logré disefiar dos aleaciones de alta entropia con un enfoque novedoso y eficiente. Este
enfoque se basé en dos factores principales: la concentracion de electrones de valencia y
el factor de empaquetamiento atomico. Estos factores permitieron una prediccion
sencilla y sélida de cada aleacion, mejorando significativamente el proceso de disefio en

el campo de las aleaciones de alta entropia.

Como resultado de este enfoque integrado, la aleacion HEA1 exhibi6 un refuerzo
adecuado de fases intermetalicas en una matriz austenitica, lo cual resultdé en una
resistencia mecanica destacable y estable hasta los 600°C. Esta aleacion alcanzé una

resistencia a la traccion de 517.75 MPa con una deformacion 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. Ademas, la
aleacion HEA1 demostrd ser adecuada para aplicaciones criogénicas como estanques de
hidrogeno y de gas natural licuado al tener una resistencia al impacto de 103J/cm?, lo
cual, se encuentra en el rango superior del umbral de 125 J/cm? requerido en estanques
criogénicos. Se presume que disminuyendo el porcentaje de carbono y aumentando el
tiempo de solubilizacion para reducir fases intermetalicas, se podria favorecer el
aumento de la absorcion de energia superficial a valores cercanos al umbral de 125

J/em?.

Por otro lado, la aleacion HEA2 logré una resistencia maxima a la traccion de 1455 MPa
con una ductilidad del 25%. Este hallazgo se atribuye al refuerzo asistido por grano
ultrafino de la estructura B2 y la codeformacion de la zona eutéctica B2 y y. Estas
caracteristicas mecanicas hacen que la aleacion tenga un potencial de aplicacion en el
campo aeroespacial y estructural, donde se requieren materiales de alta resistencia

mecanica y ductilidad.

Basado en lo expuesto anteriormente, los resultados presentados permiten validar la

hipotesis nimero 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 Disefio y procesamiento por temple y particion del acero Q&P-Nb.
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La composicion quimica del acero avanzado de alta resistencia mecéanica permitid
fortalecer su respuesta mecénica y microestructura. En primer lugar, la presencia de Nb
favorecid un refinamiento del grano, mientras que el Si permitio retrasar adecuadamente
la formacion de fases secundarias que podrian afectar la retencion de austenita durante el
proceso de particion. Al considerar los pardmetros de procesamiento, se determind que
la relacion 50/50 (y/e) fue el factor mas influyente en la determinacion de la temperatura
de enfriamiento adecuada para lograr una cantidad suficiente de carbono disponible para
retener la austenita. Ademds, el control del espesor de la muestra influyo
significativamente en la homogeneidad microestructural y en la velocidad de
enfriamiento. La transferencia de calor optimizada en muestras de menor espesor
permitié 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 simulacion termodindmica en Thermo-Calc y JMatPro, se encontraron
tiempos de particion adecuados para lograr una retencién de austenita del 10.75%
mediante el control de la transformacion de fases secundarias. La mejor temperatura de
particion 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 transformacion de fases secundarias. Se demostrd que los softwares Thermo-Calc
y JMatPro tienen una gran capacidad para predecir los estados termodindmicos, de
difusién y cinéticos de las fases presentes en AHSS procesados por tratamientos
térmicos complejos.
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El Nb no afectd significativamente la retencion de austenita debido a que la estabilidad
de los carburos de Nb se encuentra fuera del rango de particion. Se determind que,
mediante un procesamiento adecuado y un estudio riguroso del ciclo térmico, no es
necesario un dopaje excesivo de C para lograr una retencion de austenita por encima del
10%. En resumen, se logrd un proceso de tratamiento térmico eficiente y atractivo desde

una perspectiva industrial con una adecuada retencion de austenita.

Como proyeccion futura se propone aumentar el area 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 mecanica del acero avanzado de alta resistencia procesado por

temple y particion

La caracterizacion mecénica del acero AHSS procesado por temple y particion demostro
una resistencia mecanica superior a los aceros AHSS tradicionales procesados por
temple y revenido. El acero, disefiado y procesado en dos etapas con control de relacion
de aspecto, alcanzo una resistencia maxima a la traccion de 1184.24 MPa con una
deformacion maxima del 25.8%, superando las limitaciones de resistencia (1000 MPa) y
deformacion (25%) en el sector automotriz. La alta tolerancia al dafio obtenida (PSE) de
30.55 GPa%, indica un aumento considerable en la tasa de absorcion de energia
indirecta debido al mecanismo de plasticidad inducida por la transformacion. Ademas,

los precipitados de NbC permitieron un refuerzo mecanico efectivo al combinar el
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refuerzo por precipitacion de corte de particulas y enmarafiamiento. El mecanismo de
plasticidad inducida fue corroborado mediante nanoindentacion, y los resultados
demostraron que el efecto pop-in se produce para cargas superiores a 868 uN. La
respuesta mecanica alcanzada mediante un procesamiento simple permite reducir el peso
estructural manteniendo las prestaciones requeridas en vehiculos terrestres y aéreos

optimizando su rendimiento.

4.2.3 Disefio analitico y computacional de aleaciones de alta entropia

El analisis exploratorio de datos arrojo resultados que indican una estrecha relacion entre
la concentracion de electrones de valencia (VEC por sus siglas en inglés) y la prediccion
de fases en aleaciones de alta entropia. A través del ajuste Kernel, se logrd obtener
rangos de estabilidad de fases para seis categorias que incluyen FCC, BCC, FCC+BCC
y sus componentes intermetalicos. La distorsion de red resulto ser crucial para distinguir
entre fases intermetalicas y simples, lo que confirm6 la importancia del factor de

empaquetamiento para una prediccion efectiva de fases.

En cuanto al aprendizaje automatico supervisado, se encontrd que el modelo de Random
Forest tuvo el mejor rendimiento en la prediccion de fases debido a su método de
prediccion basado en la disminucion de residuos y la toma de decisiones. Ademas, se
descubrié que el modelo de regresion multinomial, al tener una alta precision en la
prediccion de fases intermetalicas, permitido aumentar el rendimiento de prediccion de

fases amorfas mediante el método XGBoost al estar en un ensamblaje.
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El método de aprendizaje automatico supervisado multicategbrico mostrd un
rendimiento del 72.8% en términos de exactitud, una precision del 67.4% y un
rendimiento ROC del 93.1%, lo que es ligeramente inferior a lo cominmente encontrado
en el aprendizaje automatico categdrico simple de tres clases. Sin embargo, estos
resultados son confiables y permiten analizar la prediccion de fases complejas
considerando 8 categorias (FCC, BCC, FCC+BCC, FCC+Im, BCC+Im, FCC+BCC+Im,

Imy AM).

Es importante destacar que los trabajos relacionados con el aprendizaje automatico
basados en analisis multicategdricos son escasos, por lo que los resultados obtenidos
permiten una mayor comprension de la complejidad real en el disefio de aleaciones

complejas mediante inteligencia artificial.

Finalmente, al comparar los resultados analiticos y computacionales multicategoricos
con la simulacion CALPHAD utilizando la base de datos TCHEA®6, se comprobd la alta
prediccion del método analitico VEC desarrollado en el presente trabajo de grado. Este
método logrod predecir con éxito la fase matriz y la presencia de intermetalicos, lo que
representa un aporte significativo en la etapa inicial de disefio. Adicionalmente, los
resultados obtenidos mediante difraccion de rayos X demostraron un gran ajuste entre la
prediccion del método analitico basado en VEC y del método CALPHAD por Thermo-

Calc.

En cuanto a posibles mejoras y trabajos futuros, se sugiere la ampliacion de la base de

datos para contar con mas informaciéon y mayor representatividad en la prediccion de
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tipos de precipitados. Asimismo, se propone el desarrollo de un modelo multicategorico
que permita predecir con mayor precision los diferentes tipos de precipitados. Para
lograr esto, se podria considerar la utilizacion de modelos de aprendizaje supervisado
mas avanzados, asi como la implementacion de técnicas de ensamble para optimizar la
respuesta de los modelos. Ademas, se sugiere explorar las nuevas tendencias en modelos
de aprendizaje supervisado para mejorar la precision de las predicciones y aumentar la
eficiencia del proceso de modelado. Estas técnicas podrian incluir redes neuronales
convolucionales, modelos basados en arboles de decision, y otras técnicas avanzadas de

aprendizaje automatico.

Por ultimo, se propone acoplar el modelo de prediccion desarrollado a una plataforma de
uso publico, lo que permitiria a otros investigadores y profesionales del sector hacer uso
de la herramienta y mejorar sus propios procesos de disefio y produccion de materiales.
En definitiva, se trata de continuar investigando y desarrollando herramientas cada vez
mas precisas y eficientes para la prediccion de propiedades en materiales, lo que sin

duda sera de gran utilidad para la industria y el sector cientifico en general.

4.2.4 Resultados de fabricacion y microestructura en aleaciones de alta entropia

El proceso de fabricacion desarrollado en atmosfera abierta logrd obtener dos aleaciones
de alta entropia con materiales de bajo costo de manera efectiva. El proceso de
fabricacién demostrd que es posible fabricar aleaciones de alta entropia funcionales sin
considerar la alta pureza en sus materiales constitutivos. Adicionalmente, se observo

mediante SEM y EDS una homogeneidad adecuada en la aleacion posterior a los
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tratamientos térmicos lo que considera una precipitacion bien distribuida en la matriz y
una estructura sin segregacion. Estos resultados permiten mejorar la comprension de
estas aleaciones y permiten fabricar materiales metalicos de alto desempefio

competitivos industrialmente.

Las microestructuras obtenidas consistieron en aleaciones con matriz austenitica con
refuerzos mecanicos por plasticidad inducida y precipitacion. La aleacion HEA1 mostrd
un refuerzo por plasticidad inducida combinada (TRIP/TWIP) debido a la energia de
falla de apilamiento experimental de 22.5 mJ/m? para la aleacion HEA1-1200 y de 27.7
mJ/m? para la aleacion HEA1-600. Los refuerzos por precipitacion observados
consistieron principalmente en fase y’ y TiC. En cambio, la aleacion HEA2 mostré un
refuerzo por precipitacion de fase B2 distribuido de manera ramificada, otorgando una
estructura eutéctica y distribuida homogéneamente en toda la aleacion. Adicionalmente,
también se identificd una fase FCC (CuMn) aislada debido a la diferencia en la entalpia
de mezcla con el resto de los elementos quimicos que componen la aleacion. La
estructura FCC (CuMn) permitié la precipitacion preferencial de fase Laves y v’
presumiblemente por la disminucion de la energia interfacial y el aumento de la fuerza
impulsora de ambos precipitados en esta solucion solida por el Cu como se ha reportado
en diversas investigaciones previas [405—410]. Finalmente, la aleacion present6 una fase
o resultante de la descomposicion de la fase B2 a bajas temperaturas. Los mecanismos
de refuerzo obtenidos fueron consistentes con los calculos analiticos basados en VEC y
la simulacion computacional CALPHAD, lo que permitid6 aumentar la respuesta
mecénica de ambas aleaciones.
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4.2.5 Resultados de respuesta mecanica en HEA1

La respuesta mecanica de las aleaciones de alta entropia evaluadas demostrd ser
eficiente en las diferentes condiciones de temperatura estudiadas. En particular, se
observo que la aleacion HEA1 presenté mecanismos de reforzamiento mecanico que
beneficiaron su respuesta a temperatura ambiente, combinando el refuerzo de plasticidad
inducida por transformacién y maclado. Experimentalmente se confirmo que el
mecanismo TWIP se observo hasta una temperatura de 250°C, tras lo cual se produce
una transicion hacia el deslizamiento del mecanismo de maclado. Ademas, se encontro
que este mecanismo TRIP/TWIP al ser dependiente de la temperatura, se ve reforzado el
mecanismo a temperaturas criogénicas, produciendo presumiblemente una alta absorcion
de energia a temperaturas criogénicas, destacandose entre las aleaciones de alta entropia
evaluadas al alcanzar una absorcion maxima de 103.01 J a -196°C. La contribucion de
los mecanismos de plasticidad inducida en la absorcion de energia a temperaturas
criogénicas fue verificada, evidenciando un aumento en la resistencia al impacto con la
disminucion de la temperatura debido a la mayor estabilidad de la estructura frente a la
generacion de ambos mecanismos. Este hallazgo hace que la aleacion HEA1 sea
promisoria en aplicaciones en materiales de acumulaciéon de GNL y H2, y sugiere una
tendencia hacia un aumento de la resistencia al impacto a temperaturas mas bajas.

En cuanto a la resistencia mecénica, se encontré que la aleacion HEA1 exhibié una
resistencia de 517.77 MPa a 600°C, con una tolerancia al dano de 30 GPa%. Esta
resistencia supera la que presentan los aceros austeniticos de alto grado cominmente
utilizados en el sector aeroespacial a esta temperatura (500 MPa), cuyas resistencias
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tipicas estan en el rango de 150-300 MPa. Ademas, el indice de tenacidad o producto de
resistencia ductilidad mostrado por la aleacion HEA1 se encuentra en el rango requerido
para aplicaciones en materiales metdlicos en el sector aeroespacial (30 GPa%). La
respuesta mecdnica estable a altas temperaturas se produce presumiblemente por los
mecanismos de refuerzo por precipitacion y’ y m, los cuales podrian restringir
eficientemente el flujo de dislocaciones gracias a su distribuciéon homogénea, tamafio de
particula y morfologia. Esto se observdé en la alta tasa de endurecimiento por

deformacion observada en las diferentes temperaturas evaluadas.

Se plantea la posibilidad de mejorar la respuesta mecanica de la aleacion en condiciones
de altas temperaturas mediante la incorporacion de nuevos elementos de dopaje.
Asimismo, una opcidon para optimizar la aleaciéon en condiciones de temperaturas
criogénicas podria ser reducir el contenido de carbono. Estas estrategias de optimizacion
podrian ser evaluadas en futuros estudios para determinar su impacto en la respuesta

mecanica de la aleacion.

4.2.6 Resultados de resistencia mecanica HEA2

La aleacion HEA2 demostr6 una excelente resistencia a temperatura ambiente,
alcanzando una resistencia maxima a la tracciéon de 1482.08 MPa y una deformacion
maxima del 25.41% en su estado solubilizado. La configuracioén ramificada de la fase B2
en la austenita permiti6 alcanzar los resultados de resistencia y ductilidad en la aleacion.
Esta estructura eutéctica generd una alta resistencia debido a la restriccion del flujo de

dislocaciones entre fases. Sin embargo, la aleacion presentd un comportamiento ductil-
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fragil debido a la nucleacion de la fase Laves en la fase FCC(Cu,Mn). Esta fase se
solidificd después de la nucleacion de la fase Laves, aumentando el campo difusivo y la
tasa de crecimiento. Se confirmé que la fase Laves contribuyo a la fragilizacion de la
aleacion HEA2-1200 mediante la técnica de nanoindentacion, que mostrd una dureza de
18.81 GPa. A pesar de esto, la aleacion HEA2 mostr6 una tolerancia al dafio de 37.65

GPa%, lo que es superior al obtenido en aceros del rea automotriz y aeroespacial.

En base a esto, la aleacion HEA?2 supera la tasa de absorcion de energia 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 vehiculo. Ademads, esta aleacion puede aplicarse en el area aeroespacial, mejorando
las prestaciones en componentes estructurales que requieren de procesamientos
complejos para obtener caracteristicas mecanicas similares. En el futuro, se podrian
incorporar nuevos elementos de dopaje en la aleacion para mejorar su respuesta
mecénica a altas temperaturas y reducir el contenido de carbono para favorecer una

mejor respuesta a temperaturas criogénicas.

Para mejorar la respuesta mecanica de la aleacion en el rango de ductilidad, se sugiere
reducir el contenido de Nb o aumentar el tiempo de solubilizacion debido al alto
contenido de Mn. De esta manera, se podria solubilizar la fase Laves y evitar la
fragilizacion de la aleacion, lo que permitiria mejorar su respuesta mecanica en el rango
de ductilidad. Estas proyecciones futuras podrian ser de gran interés para el desarrollo de

aleaciones mas resistentes y duraderas en aplicaciones estructurales.
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CAPITULO V: Produccion cientifica

5.1 Publicaciones generadas durante el doctorado

1.

Angelo Oiate, Juan Pablo Sanhueza, Jesus Ramirez, Carlos Medina, Manuel
Melendrez, David Rojas, “Design of
Fe36.29Cr28.9Ni26.15Cu4.17Til.67V2.48C0.46 HEA using a new criterion based
on VEC: Microstructural Study and multiscale mechanical response”. Materials
today communications, (2023) (Q2) doi: 10.1016/j.mtcomm.2023.105681

Angelo Oiiate, Maria Isabel Alvarado-Avila, Carlos Medina, Claudio Villegas,
Jesis Ramirez, Juan Pablo Sanhueza, Manuel Meléndrez, David Rojas,
“Characterization of Nb-Si-doped low-carbon steel treated by quenching and
partitioning: Thermic treatment in two stages supported by computational
thermodynamical simulation and controlled sample dimensions”. Materials Today
Communications (2023) (Q2) doi: 10.1016/j.mtcomm.2023.105335

Angelo Oinate, Alexis Salas, Elizabeth Berrio “Thermodynamic analysis of high
entropy alloys and their mechanical behavior in high and low-temperature
conditions with a microstructural approach”. Intermetallics (2020) (Q1) doi:

10.1016/j.intermet.2020.106850
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5.2 Participacion en congresos durante el doctorado

1. Angelo Onate, Maria Isabel Alvarado-Avila, Jesus Ramirez, Juan Pablo Sanhueza,
Carlos Medina, Manuel Meléndrez, David Rojas “Caracterizacion y procesamiento
de un acero avanzado de alta resistencia y bajo contenido de carbono dopado con
Nb mediante temple y particion con extraordinaria resistencia mecdnica y
absorcion de energia”. XV Congreso iberoamericano de Ingenieria Mecanica, 2022

2. Angelo Oiiate, J. Ramirez, S. Sauceda, J.P. Sanhueza, D. Wackerling, C. Medina,
M. Meléndrez, D. Rojas “Experimental validation of phase prediction parameter in
high entropy alloys based on exploratory data analysis and thermomechanical —
physical calculations”. 1X Jornadas de I+D+I & 1% International Workshop on

STEM (Universidad de Sevilla — Escuela Politécnica Superior de Sevilla), 2022.

3. Angelo Oiiate, Jesus Ramirez, Carlos Medina, Juan Pablo Sanhueza, Manuel
Meléndrez, David Rojas “Disefio predictivo analitico y computacional de

aleaciones de alta entropia”. EXPOPOSTER, 2022.
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