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RESUMEN 
 

Las exigencias actuales a las que se someten a los materiales de altas prestaciones, 

como los utilizados en la industria aeroespacial, aeronáutica y del transporte, requieren 

un conocimiento exhaustivo de sus propiedades mecánicas. En particular, el 

conocimiento del estado de tensiones residuales es fundamental para mejorar el 

comportamiento mecánico del material y su tiempo de vida en servicio en las 

aplicaciones estructurales para las cuales están diseñados. 

Las Tensiones Residuales, TR, se generan tanto en la superficie como en el interior 

del material solo por el hecho de someterlo a procesos termomecánicos no 

homogéneos. Son las tensiones que están presentes en ausencia de una carga 

externa aplicada. Se dividen en distintas categorías dependiendo de la escala en la 

que varían. 

Así, se tienen TR macroscópicas (tipo I), que varían en la escala de las dimensiones 

de la muestra, y TR microscópicas, que varían en la escala del tamaño de grano (tipo 

II) o inferior (tipo III). Ambas están íntimamente relacionadas con la microestructura del 

material y el proceso termomecánico al que se ha sometido, pero su determinación y 

el efecto en el comportamiento mecánico de los metales es muy diferente. 

Habitualmente, cuando en el diseño estructural se tienen en cuenta estas tensiones, 

sólo se atiende a la influencia de las TR macroscópicas ya que hasta la fecha no 

existen estudios que cuantifiquen la magnitud de las tensiones microscópicas en 

aleaciones monofásicas. En este trabajo se pretende avanzar en el ámbito de las TR 

microscópicas, tipo II, presentes en una aleación monofásica policristalina. Para ello se 

ha establecido un protocolo de separación de tensiones, que permite cuantificarlas. 

Para el estudio se ha utilizado una aleación monofásica de aluminio, 2014Al, y se ha 

recurrido a modelos existentes y conceptos que ya se emplean en materiales 

polifásicos o compuestos (con dos o más fases bien diferenciadas que poseen 

distintas propiedades físico-químicas). Otro de los retos que aborda esta investigación 

es determinar, mediante el desarrollo de un modelo elastoplástico, una ecuación que 

permita describir el estado de TR intergranulares, TRI, que son aquellas que se 

manifiestan entre granos vecinos como consecuencia de soportar esfuerzos o 

tensiones diferentes (tipo II). 

Los principales objetivos de este trabajo son: en primer lugar llevar a cabo un análisis 

multiescala de las TR y correlacionarlo con la microestructura del material. En segundo 

lugar, estudiar el proceso de relajación de dichas TR con el fin de obtener parámetros 
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cinéticos a través de la correlación entre los fenómenos de relajación de tensiones 

residuales y los fenómenos de fluencia convencionales. El estudio de TR se ha 

realizado a partir de medidas de la distancia interplanar obtenidas mediante difracción 

de radiación sincrotrón en una aleación de aluminio monofásica policristalina. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 



SUMMARY 

9 
 

SUMMARY 
 

The present requirements of high-performance materials, in particular in the 

aeronautical, aerospace and transport sectors, obliges to a deep knowledge of their 

mechanical properties. In particular, knowledge of the residual stress state of materials 

is crucial if the improvement of the mechanical performance of materials and service 

life of components for structural applications is sought. 

The residual stress, RS, is generated in both the surface as well as in the interior of 

materials as a result of non-homogeneous thermo-mechanical processes. These are 

stresses present in the absence of externally applied forces. The can be divided in 

different categories, depending upon the length scale. 

The macroscopic residual stress (type I), varies in a scale similar to the sample 

dimension, whereas the microscopic one varies in the scales of the grain size (type II) 

or even at a lower scale (type III). Both are intimately related with the microstructure 

and the thermo-mechanical process underwent by the material. However, the way to 

determine these stresses and their effect on the mechanical behavior is quite different. 

Typically, only the macroscopic residual stress state is taken into consideration during 

the design of structural components. This is because the exact magnitude of the 

microscopic one is not yet known. The present study is aimed at investigating the type 

II microscopic residual stress taking advantage of x-ray diffraction data supplied by a 

synchrotron source. For this purpose, a protocol that separates the macroscopic and 

the microscopic residual stress is proposed. In this way the magnitude of the residual 

stress at both scales can be calculated. For this study, current models and concepts 

presently used in the study of residual stresses in composite materials are used and 

applied to a monolithic commercial aluminum alloy, 2014Al. Further challenge of the 

present investigation refers to the study of inter-granular stresses, or the stresses 

generated between neighbor grains undergoing different stresses. 

In summary, the main objective of the present investigation is the multi-scale analysis 

of the RS state and its correlation with the materials microstructure. In addition, also 

the study of the stress relaxation process, in connection with conventional creep 

kinetics parameters, has been carried out. The RS study has been conducted on the 

basis of lattice spacing measurements obtained by synchrotron x-ray diffraction in a 

commercial aluminum alloy, as above stated. 
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1. INTRODUCCIÓN  
 
1. 1 ANTECEDENTES  
 

Los avances tecnológicos en la industria, como la del transporte, han estado ligados 

tradicionalmente al desarrollo de nuevos materiales. Por ejemplo, en la historia de la 

aeronáutica ha existido una búsqueda continua de nuevos materiales de baja densidad 

donde la resistencia específica (relación resistencia/peso) fuera cada vez mayor. Esta 

motivación ha dado lugar a hitos en la historia de los materiales como fue pasar del 

avión de madera en 1903 hasta la construcción de la primera aeronave construida 

íntegramente en aluminio en 1920 [1], [2], [3]. Esta evolución en el desarrollo de 

nuevos materiales metálicos de altas prestaciones no se ha frenado. La necesidad de 

un menor consumo energético de combustibles fósiles unido a la demanda de nuevos 

componentes estructurales con mejor comportamiento a altas temperaturas y 

tolerancia al daño sigue siendo otro impulso para la investigación metalúrgica. Así en 

los últimos años, se han obtenido nuevas aleaciones ligeras de Al, Mg y Ti, aceros 

estructurales microaleados (HSLA), y superaleaciones resistentes a alta temperatura. 

Un ejemplo claro son las aleaciones de aluminio-litio en las que el cobre de la aleación 

original se sustituye parcialmente por litio con el fin de disminuir la densidad de la 

aleación de partida y aumentar su módulo elástico [4], [5], [6]. Sin embargo estas 

mejoras complican los procesos tradicionales de fabricación. Así, en el caso de las 

aleaciones Al-Li, la alta reactividad del litio en estado fundido, hace inviable la 

fabricación de productos por fundición a nivel industrial por lo que la mayoría son 

productos conformados por vía pulvimetalúrgica. 

También se producen avances en las aleaciones de mayor densidad para mejorar sus 

prestaciones. Los aceros microaleados HSLA se utilizan en la industria ferroviaria y del 

automóvil ya que suponen una importante reducción de peso frente a los utilizados 

hasta el momento [7]. Otro ejemplo serían las superaleaciones para aplicaciones 

estructurales a alta temperatura como motores de aviación (aleaciones Ni/Co), álabes 

de turbinas (aleaciones NiAl y TiAl) y turbinas de gas (aleaciones FeAl) [8], [9], [10]. 

El desarrollo de estos nuevos materiales metálicos se basa en comprender la 

correlación entre las propiedades mecánicas y la microestructura a distintas escalas 

de observación: macroscópica y microscópica. Este estudio permitirá a su vez diseñar 

e implementar nuevos procesos de fabricación y transformación en este tipo de 

materiales.  
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Durante los procesos de fabricación de una pieza estructural se producen fallos, por 

muy diversas causas (crecimiento de grietas, fenómenos de corrosión bajo tensión, 

cambios microestructurales…). El análisis de estos fallos requiere un conocimiento 

profundo de los materiales utilizados. El conocimiento de fenómenos que tiene lugar 

en el material, sobre todo en la escala microscópica, no es sencillo y no siempre se 

conocen. Por ello, es común recurrir en el diseño ingenieril a márgenes de tolerancia 

que palien el desconocimiento de determinados factores en previsión del buen 

comportamiento de un componente durante su vida en servicio. Entre estos factores 

están las denominadas tensiones residuales, TR. Las TR son las tensiones presentes 

en el material en ausencia de cargas externas. Dichas tensiones se generan tanto en 

la superficie como en el interior del material por el hecho de someterlo a procesos 

termomecánicos no homogéneos [11] como son: extrusión, laminación, trefilado de 

alambres de acero, soldadura y procesos de modificación superficial [12], [13], [14], 

[15]. Por lo tanto, en mayor o menor medida estas tensiones están siempre presentes 

en los materiales y componentes. 

La presencia de estas TR puede ser perjudicial o beneficiosa en el comportamiento de 

un material dependiendo del tipo de esfuerzos que vaya a soportar. Como una vez en 

servicio, la pieza estará sometida a tensiones externas, la tensión real que soporta la 

pieza será la suma de la tensión externa aplicada y de las TR existentes. Por ejemplo, 

en el caso de las soldaduras, donde el aporte de calor inducido por el proceso de 

unión disminuye el límite elástico del material, la presencia de TR a tracción en la zona 

soldada pueden hacer que la pieza se rompa durante su vida en servicio [16] si esta 

TR no se tuvo en consideración en la etapa de diseño. Por otra parte, una TR a 

compresión reduce la tensión total y dificulta la formación y/o propagación de grietas. 

Por ejemplo, una manera de provocar tensiones a compresión en la superficie de un 

material es someterlo a procesos como el granallado o el arenado mejorando así la 

resistencia a la corrosión bajo tensión y a fatiga [17]. 

En la mayoría de los casos, la magnitud que pueden alcanzar las TR en los materiales 

metálicos estructurales no es despreciable y pueden comprometer la integridad 

estructural. Por lo tanto, la determinación precisa y el conocimiento de su relación con 

los procesos termomecánicos de fabricación y conformado resulta crucial. Esto 

objetivo se ha conseguido de manera razonable en el caso de las tensiones 

macroscópicas, asociadas a la escala dimensional de la muestra. Sin embargo, en el 

caso de las tensiones residuales microscópicas, las asociadas a la microestructura 

(escala del tamaño de grano o inferior), existen todavía numerosas lagunas de 

conocimiento, incluso relativas a su medida experimental, a pesar de que su influencia 
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en el comportamiento mecánico macroscópico también puede tener una gran 

importancia. Un hecho que da idea del estado tan incipiente en el que se encuentra el  

estudio de estas tensiones es que su presencia no se considera en el análisis global 

de TR en aleaciones metálicas monofásicas. Implícitamente, se consideran 

despreciables frente a las macroscópicas y no existen procedimientos establecidos 

para su cálculo. No obstante, las tensiones residuales microscópicas sí se han 

estudiado sistemáticamente [18], [19], [20], [21] en el caso de materiales compuestos 

metálicos con refuerzo cerámico. La presencia de estas tensiones residuales 

microscópicas se debe a las diferentes propiedades mecánicas y térmicas existentes 

entre el metal y el refuerzo cerámico que forman el compuesto. La distinta naturaleza 

de los componentes, fases, del material ha permitido establecer procedimientos de 

medida y análisis de dichas tensiones. En los trabajos citados anteriormente se 

emplean técnicas de medida capaces de discriminar las distintas fases del material y 

por tanto las tensiones que en ellas se generan. Estas técnicas se centran en la 

difracción de radiación muy penetrante, como los neutrones o la radiación sincrotrón.  

Es en la escala de las tensiones residuales microscópicas, a nivel intergranular, donde 

este trabajo trata de realizar una aportación. Para ello, se ha desarrollado una 

metodología, basada en modelos elastoplásticos que tienen en cuenta la naturaleza 

anisótropa de los cristales y la interacción entre granos, a escala intergranular [22]. 

Los modelos empleados hacen uso, para los cálculos, de medidas obtenidas por 

difracción de radiación sincrotrón. De la misma forma que se cuantifican las TR 

microscópicas entre distintas fases de materiales compuestos [19], [23], [24], [25], 

[26], [27], también se podrán determinar dichas tensiones en aleaciones monofásicas 

con la metodología propuesta. Aunque no se encuentran trabajos en la bibliografía en 

esta dirección, sí se encuentran algunos sobre el análisis de tensiones intergranulares 

en aleaciones bifásicas como el caso de los aceros [28], [29]. Esto es debido, a la 

dificultad que entraña el proceso de cálculo de TR microscópicas mediante técnicas de 

difracción en aleaciones monofásicas.  

 

 

1.2 TENSIONES RESIDUALES 
 

Las tensiones residuales se definen como las tensiones presentes en el interior del 

material en ausencia de cargas externas. En el análisis de estas tensiones han de 

tenerse en cuenta distintos factores: su origen, clasificación, y los procedimientos 

específicos de medida. Asimismo, puede ser importante también tener en 



INTRODUCCIÓN 
 
 

14 
 

consideración los procesos de relajación de estas tensiones para una mejor 

comprensión de su naturaleza. En los siguientes apartados se describirán cada uno de 

dichos factores en mayor profundidad. 

 

 

1.3 ORIGEN DE TENSIONES RESIDUALES 
 

Siempre que se produce un cambio dimensional no homogéneo (deformaciones o 

dilataciones/contracciones) en un cuerpo sólido, la generación de una tensión residual 

en su interior está garantizada. La importancia de las TR dependerá de la magnitud 

alcanzada y de su distribución en el interior del material. En general, los procesos 

fundamentales que pueden provocar TR son: gradientes de temperatura, 

transformaciones de fase con cambio de volumen y deformaciones plásticas 

inhomogéneas. 

Un ejemplo donde se genera un gradiente térmico es en el proceso de enfriamiento 

rápido o temple. Se trata de un tratamiento térmico que consiste en someter al material 

a un enfriamiento muy acusado en un intervalo de tiempo muy pequeño. El choque 

térmico provoca que la superficie y el interior del material se encuentren a 

temperaturas diferentes y, por ello, se contraigan en momentos diferentes. Ello, unido 

a que el límite elástico también varía con la temperatura, provoca deformaciones 

plásticas inhomogéneas que se manifiestan en la presencia de una tensión residual. 

Las zonas de mayor temperatura no permiten que las regiones superficiales se 

contraigan, y al alcanzar la temperatura ambiente, el material tendrá un estado de 

compresión en la superficie y de tracción en el interior. 

Las TR también se generan en procesos de conformado no homogéneos que originan 

tensiones diferentes entre la superficie y el interior del material. Esto ocurre, por 

ejemplo, durante la extrusión donde el flujo plástico en el interior y en zonas próximas 

a la superficie es muy diferente. En resumen, las TR se consideran la respuesta del 

material ante una distribución no homogénea de deformaciones cuyo origen pueden 

ser de distinta naturaleza. 
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1.4 CLASIFICACIÓN DE TENSIONES RESIDUALES 
 

Existen tres tipos de tensiones residuales en materiales monofásicos. La clasificación 

de las TR atiende a la dimensión en la que varían, así se tienen tensiones residuales 

macroscópicas, TRM, y tensiones residuales microscópicas, TRm intergranulares e 

intra-granulares. 

 

1.4.1 Tensiones residuales macroscópicas: TRM 
 

Las tensiones residuales macroscópicas TRM, también denominadas tensiones de tipo 

I, σI o macrotensiones, se generan, como ya se ha comentado, durante procesos 

termomecánicos no homogéneos. Estos procesos dan lugar a un estado de tensión, 

que varía de manera significativa y continua a lo largo del componente. Por ejemplo, 

durante la fabricación de un barra metálica obtenida por extrusión, un enfriamiento 

rápido como un temple, un proceso de soldadura, etc. [30], [31]. La tensión generada 

en estos procesos se distribuye y equilibra a lo largo de las dimensiones del sólido. 

Debido a la magnitud de la escala, se asume que estas macrotensiones no dependen 

de la orientación cristalográfica de los granos. Varía de manera continua de un grano a 

otro, y también de una fase a otra dentro del material. De hecho son tensiones que no 

tienen en cuenta la naturaleza “discontinua” que introduce la microestructura de los 

materiales. Por ello, son tensiones que obedecen a las ecuaciones de la mecánica de 

los medios continuos. Las TRM pueden llegar a relajarse si se aplican los tratamientos 

termomecánicos adecuados.  

 

1.4.2 Tensiones residuales microscópicas: TRm 
 

Las tensiones residuales microscópicas, TRm, están asociadas a la naturaleza 

intrínsecamente discontinua de la microestructura de los materiales, y por tanto varían 

a una escala muy inferior a la de las macroscópicas. Se generan como consecuencia 

de la inevitable presencia de discontinuidades en la red cristalina (defectos de red, 

partículas de segunda fase...). Son las tensiones de interés y objeto de este trabajo de 

investigación. Como ya se indicó, las TRm pueden ser de dos tipos según que la 

escala considerada sea del orden del tamaño de grano, tipo II, o inferior, tipo III (Figura 

1.1). 

La deformación plástica que se produce por movimiento de dislocaciones en 

determinados planos y direcciones cristalográficos, da lugar a que granos vecinos con 
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distinta orientación sufran un reparto de la deformación elástica y plástica diferente 

durante un proceso de conformado. Este diferente reparto provoca que los granos 

estén tensionados unos respectos a otros, dando lugar a las TRm de tipo II. Por tanto, 

las TRm de tipo II varían de grano a grano en un policristal o entre las diferentes fases 

de un compuesto, y se deben equilibrar (su suma debe anularse) dentro de su 

volumen característico, que comprende algunos granos como se muestra 

esquemáticamente en la Figura 1.1 (b). Su magnitud en un grano determinado, σII, es 

igual a la diferencia entre la tensión media correspondiente a dicho grano y la tensión 

residual macroscópica, σI, Figura 1.2. 

Las TRm de tipo III sufren variaciones a escala atómica. Son debidas a defectos 

puntuales, dislocaciones y pequeños precipitados, y se equilibran a lo largo de un 

grano. 

 

 

 
 

Figura 1.1. Esquema de los tres tipos de tensiones residuales dependiendo de la 

escala en la que se encuentren: (a) Tensiones macroscópicas tipo I o TRM. (b) 

Tensiones microscópicas tipo II, a partir de las cuales se determinan las tensiones 

residuales intergranulares TRI, y (c) Tensiones microscópicas de tipo III o intra-

granulares. Por sencillez, aunque tanto las tensiones de tipo II como de tipo III son 

catalogadas como microscópicas, en este trabajo referiremos con la abreviatura TRm 

sólo a las tensiones microscópicas de tipo II. 
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1.4.2.1 Tensiones residuales Intergranulares: TRI 
 
Las tensiones residuales denominadas intergranulares, TRI, se localizan en la frontera 

entre granos vecinos, tal como se muestra por las flechas rojas en la Figura 1.2. 

 

 

Figura 1.2 Esquema mostrando las tensiones intergranulares surgidas como 

diferencias de tensiones residuales microscópicas tipo II.  

 

La magnitud de las TRI pueden condicionar el comportamiento macroscópico del 

material en determinadas circunstancias, por ejemplo, la presencia de tensiones 

intergranulares puede dificultar la propagación de grietas por fatiga [32], o acelerar el 

proceso de corrosión bajo tensión [33].  

A nivel experimental, las TRI, se pueden determinar si se conocen las tensiones 

residuales microscópicas utilizando las técnicas de medición basadas en la difracción 

de radiación sincrotrón, neutrones o electrones. No es posible, en la actualidad, 

determinar las tensiones microscópicas ni las intergranulares a través de otras 

técnicas. 

 

1.4.2.2 Tensiones residuales Intra-granulares 
 
Las tensiones residuales intra-granulares o de tipo III, Figura 1.1(c) son tensiones que 

se generan a nivel muy local; están asociadas a las in-homogeneidades a escala 

atómica como defectos en la red cristalina (vacantes, maclas, dislocaciones, átomos 

de soluto/intersticiales) o pequeñas partículas de segunda fase como precipitados o 

dispersoides, etc. Se equilibran dentro del grano [34]. Al igual que las tensiones de tipo 

II, también tiene relevancia en el comportamiento macroscópico de un material 
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(condicionan, por ejemplo, la interacción de las dislocaciones con los precipitados en 

aleaciones endurecibles por precipitación). Este tipo de tensiones microscópicas, en la 

actualidad, se caracterizan mediante técnicas de difracción de electrones 

retrodispersados de alta resolución [35], [36], [37] y microscopía electrónica de 

transmisión de alta resolución y no serán tratadas en este trabajo. 

 

 

1.5 DETERMINACIÓN DE TENSIONES RESIDUALES 
 

Existen diversos métodos para determinar TR [38]. En la Tabla 1.1 se resumen los 

más utilizados. Se puede hacer una división de los métodos atendiendo a su 

naturaleza destructiva o no destructiva:  

(1) Métodos basados en técnicas de difracción, donde dependiendo de la radiación 

utilizada, se tiene difracción de rayos-X de laboratorio, de baja penetración, difracción 

de radiación sincrotrón (rayos-X duros de alta intensidad y capacidad de penetración) 

o difracción de neutrones. En estas técnicas se aprovecha la red cristalina como una 

galga extensométrica a la escala atómica. De esta manera se puede calcular el estado 

triaxial de tensiones de un material una vez conocidas las deformaciones de la red y 

empleando las ecuaciones de la elasticidad lineal. Son métodos no destructivos y 

proporcionan información no sólo de la superficie del material sino también, en el caso 

de radiación sincrotrón o neutrones, del interior de la muestra.  

(2) Técnicas no destructivas basadas en la correlación de las tensiones residuales con 

algunas propiedades de los materiales, como las magnéticas [39], [40] (ruido 

Barkhausen), o técnicas de interferometría y ultrasonidos. Una de sus ventajas es que 

permiten realizar medidas in situ en determinados casos. 

(3) Métodos mecánicos, entre los que destacan la técnica de “hole drilling” o agujero 

ciego donde se elimina parte del material y se miden las tensiones con la ayudad de 

galgas extensométricas a partir de los cambios dimensionales que se producen en la 

muestra [41]. Los métodos mecánicos son los más sencillos de aplicar, pero son 

métodos destructivos. Ello supone una de sus principales desventajas con respecto a 

las demás técnicas. 
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Tabla 1.1 Técnicas de medida de Tensiones Residuales, TR y sus características [42]. 

 

En la actualidad las técnicas de difracción son las más versátiles, fiables y rigurosas. 

Sin embargo, es imprescindible realizar una calibración de la escala de medida; es 

decir de la red cristalina, para realizar los cálculos de deformaciones residuales que se 

asocian posteriormente a tensiones residuales. Esta calibración se realiza mediante la 
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determinación de un valor de referencia, d0, que se encuentre libre de tensiones [43]. 

La determinación del parámetro de referencia no es trivial, especialmente en el caso 

de aleaciones envejecibles ya que este depende de los elementos aleantes en 

solución solida. Esto supone una complejidad, tanto en el cálculo de las TR 

macroscópicas como de las TR microscópicas, como se detallará a lo largo del 

presente trabajo. 

 

1.5.1 Difracción de radiación sincrotrón. 
 

En la actualidad la luz sincrotrón es protagonista en el proceso de investigación 

científica moderna ya que permite a los investigadores observar el mundo que nos 

rodea desde una perspectiva impensable hace sólo unos años. Su uso abarca desde 

la ciencia e ingeniería de materiales hasta la biología molecular [44], [45], [46]. La 

capacidad para desarrollar nuevos materiales está ineludiblemente unida a los 

avances en la comprensión de los fenómenos físicos y químicos fundamentales de los 

mismos. En este sentido, la radiación sincrotrón se presenta como una herramienta 

muy versátil porque ofrece un conjunto de técnicas muy amplio, idóneo en momentos 

del proceso de desarrollo de un material susceptible de tener aplicaciones 

tecnológicas. 

La radiación sincrotrón, RS, es luz generada por partículas cargadas, habitualmente 

electrones, aceleradas hasta velocidades ultra-relativistas. Estos electrones, al ser 

forzadas a seguir una trayectoria circular emiten energía en forma de radiación [47]. El 

uso de dicha radiación ha evolucionado de una manera espectacular desde su primera 

observación en 1947 en un laboratorio de General Electric en Estados Unidos [48]. 

Los electrones se generan en un cañón de electrones formando paquetes y son 

preacelerados en un acelerador lineal (Linac) y posteriormente transmitidos a un 

acelerador circular (Booster) donde son nuevamente acelerados. Una vez alcanzadas 

las energías requeridas, que dependiendo de la instalación varía entre 2 y 8 GeV, 

estos electrones son inyectados en el anillo de almacenamiento, Figura 1.3. 

El anillo de almacenamiento tiene secciones curvas y rectas, de manera que la 

trayectoria que siguen los electrones se cierra. Los electrones se mantienen en su 

órbita mediante los imanes de curvatura que los desvían respecto a su trayectoria 

rectilínea. Es en este cambio de dirección donde los electrones emiten radiación 

sincrotrón con un amplio espectro de energía. 
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Figura 1.3. Esquema del anillo donde son acelerados los electrones en un sincrotrón. 

 

La” luz” producida en un sincrotrón es radiación con un rango espectral de energías 

muy amplio, abarca desde el infrarrojo hasta los rayos X pasando por la luz visible y el 

ultravioleta. Posee unas propiedades que la convierten en una herramienta muy 

versátil ya que puede adaptarse a distintos experimentos dadas las características que 

posee, como se describe a continuación:  

• Alta intensidad: hasta nueve órdenes de magnitud superior a las fuentes 

convencionales de rayos X. Esto permite llevar a cabo experimentos en 

tiempos muy cortos. De esta forma es posible observar procesos en tiempo 

real como transiciones de fase o cualquier tipo de transformación química o 

estructural.  

 

• La energía de la radiación es sintonizable, es decir, permite seleccionar 

diferentes rangos energéticos dependiendo de las características del 

experimento y material a estudiar. 

 
• Posee polarización lineal o circular. La polarización lineal es útil en sistemas 

con anisotropía axial, ya que se puede obtener información de las distintas 

propiedades del material según su orientación. La polarización circular permite 

realizar experimentos de difracción y dicroísmo magnético que proporciona 

información estructural y magnética simultáneamente [49]. 
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• Radiación altamente colimada. Se consigue un haz muy fino, con baja 

dispersión angular, y que permite, por ejemplo, realizar experimentos con una 

precisión sin precedentes, ya que se obtiene valores de resolución de energía 

de E/∆E≈40000. 

 

• Estructura temporal pulsada. El haz de electrones de un sincrotrón no es 

continuo. Está formado por “paquetes “de electrones separados una cierta 

distancia. De esta manera la luz que se obtiene en un sincrotrón no es continua 

sino que está compuesta de pulsos cortos. El período entre los pulsos es del 

orden de nanosegundos y el tiempo del pulso del orden de picosegundos. Este 

fenómeno permite realizar experimentos de excitación y relajación de 

fenómenos que tiene lugar en esos intervalos de tiempo [50]. 

 

La característica más importante de esta radiación, desde el punto de vista de la 

caracterización de TR, es su capacidad de penetración dentro del material, y la 

posibilidad de utilizar un haz de tamaño del orden de 50 -100 µm (frente a 1-2 mm de 

un haz de neutrones o de rayos X de laboratorio) lo que permite la determinación del 

estado de TR en el interior del material con una resolución espacial muy elevada. Por 

último, si se dispone de un haz blanco de rayos X, que contiene distintas longitudes de 

onda, es posible llevar a cabo medidas de difracción sobre varias familias de planos 

cristalográficos simultáneamente. Como se verá más adelante, para este estudio se ha 

empleado radiación de sincrotrón con un amplio espectro de energías. 

 

Existen numerosas instalaciones de radiación sincrotrón en el mundo (unas 50). Para 

la realización de este trabajo se recurrió a la línea EDDI (Energy dispersive X-Ray 

diffracion) del sincrotrón BESSY II [51] perteneciente en la actualidad al consorcio HZB 

(Helmholtz Zentrum Berlin). BESSY II es un sincrotrón de tercera generación y está 

situado en Adlershof, Berlín. La línea EDDI está especializada en medidas de 

tensiones residuales, textura y perfiles en profundidad de la microestructura de un 

material. El rango de energías de trabajo de la línea abarca desde los 5 keV hasta los 

150 keV.  
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1.5.2 Determinación de tensiones residuales mediante difracción de radiación 
sincrotrón. 
 

En un material policristalino, las tensiones residuales se ponen de manifiesto como 

resultado de los cambios en las distancias interplanares de la red cristalina. La técnica 

de difracción de radiación sincrotrón permite medir esa variación aportando 

información sobre la deformación interna del policristal y por consiguiente de la 

tensión. 

La deformación elástica de un sólido cristalino modifica la distancia interplanar, que se 

manifiesta en un desplazamiento del pico de difracción correspondiente respecto un 

valor relajado, libre de tensiones. Realizando esta operación en diferentes posiciones 

de la muestra se determinan las tensiones macroscópicas. En el caso de tensiones 

microscópicas, aparte del desplazamiento del pico, se tiene en cuenta además su 

ensanchamiento, Figura 1.4. Ambos fenómenos, desplazamiento y ensanchamiento de 

los picos de difracción, van asociados a la presencia de tensiones microscópicas.  

 

 
Figura 1.4. Efecto de las tensiones residuales en el pico de difracción: las tensiones 

tipo I producen un desplazamiento, las de tipo II producen, además, un 

ensanchamiento.  
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La distancia interplanar viene descrita a través de la Ley de Bragg, según la expresión: 

 

θsen)hkl(d2=λn                                                                                                      (1.1) 

 

Donde n es un número entero, λ es la longitud de onda de la radiación incidente, d 

(hkl) es la distancia interplanar para una familia de planos determinada y θ es el 

ángulo de difracción. En la Figura 1.5 se representa el esquema de difracción de 

rayos-X en un cristal. 

 

Cuando en radiación sincrotrón se trabaja en modo dispersión de energía (luz 

policromática), la Ley de Bragg adquiere la forma, 

 

( )
θΕ sen(hkl)2

hc
=hkld                                                                                            (1.2) 

 

Donde h es la constante de Planck, c la velocidad de la luz, θ es el ángulo de 

difracción o de Bragg y E(hkl) la energía correspondiente a cada pico de difracción. 

 

El cálculo de la deformación elástica asociada a la variación de la distancia interplanar 

se calcula aplicando la ecuación, 

 

                                                                               (1.3) 

 

Donde d (hkl) es el valor de la distancia interplanar medida y d0 (hkl) es el valor de 

referencia en una muestra libre de tensiones representativa del material que se está 

estudiando. En los experimentos de medida de tensiones residuales es necesario 

disponer de un valor relajado libre de tensiones del espaciado interplanar, d0 (hkl), que 

sea un valor representativo del material que se quiere estudiar. 

Finalmente el estado de tensiones residuales se relaciona con la deformación a través 

de la ley de Hooke generalizada [52], conocidas las constantes elásticas del material. 

 

   (1.4) 

 

Donde E y ν son el módulo de Young y el coeficiente de Poisson, respectivamente, y 

εi,j,k son las deformaciones en las direcciones principales. 
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Figura 1.5. Esquema del fenómeno de difracción de rayos X por un cristal. 

 

En el caso de la determinación de las tensiones macroscópicas, que siguen la 

mecánica del continuo que no tiene en cuenta la microestructura, la difracción se 

emplea de la misma manera que un extensómetro acoplado a una muestra de tracción 

en un ensayo mecánico para calcular su deformación. Sin embargo, en el caso de las 

tensiones microscópicas, la microestructura juega un papel fundamental, y la 

difracción ya no actúa como un extensómetro puesto que el volumen de medida es 

muy superior al tamaño de grano. El desplazamiento del pico de difracción no puede 

relacionarse con valores de deformaciones de granos específicos de la muestra, ya 

que por su propia naturaleza, la difracción da valores estadísticos medios. Puesto que 

granos adyacentes se encuentran con diferentes grados de deformación, el pico de 

difracción de un (hkl) determinado también experimenta un ensanchamiento. Esta 

circunstancia encierra una enorme dificultad en el cálculo y es en parte el hecho de 

que aún no se haya podido hace mapas de TRm de los granos de un policristal. Sí se 

han realizado trabajos enfocados en medir los cambios o distorsiones que se producen 

en las líneas de Kikuchi [53] como consecuencia de la tensión que sufre el grano [54]. 

Sin embargo, estos cambios sólo dan una idea cualitativa de esta tensión: en ningún 

caso permiten obtener una descripción rigurosa de su tensor de tensiones en la escala 

microscópica. Las líneas o patrones de Kikuchi son patrones de difracción que se 

obtienen a través de las técnicas de EBSD (difracción de electrones retrodispersados) 
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empleados habitualmente para determinar orientaciones de granos individuales y 

desorientaciones entre granos vecinos. 

En resumen, la técnica de difracción de radiación sincrotrón, permite medir distancias 

interplanares de sólidos cristalinos y relacionar las medidas con el estado de 

deformación/tensión del material. Está técnica, junto con la difracción de neutrones, ha 

supuesto un gran avance en la determinación de tensiones residuales en 

componentes respecto otras técnicas más convencionales y destructivas. 

 

1.5.2.1 Determinación del valor de referencia d0 (hkl).  
 
Uno de los principales problemas en el análisis de tensiones residuales mediante 

técnicas de difracción es disponer de un valor del parámetro de red libre de tensiones 

residuales. Este parámetro no puede contener componentes de tensión ni 

macroscópica ni microscópica. Idealmente, correspondería al de un material con la 

misma microestructura que el material en el que se pretende determinar el estado de 

tensiones, pero en el que las tensiones se han eliminado. Un dato que da idea de lo 

difícil que es disponer de un valor adecuado de d0 (hkl), es que para obtener valores 

de tensiones residuales fiables, la desviación entre el valor de la distancia interplanar 

relajada y tensionada ha de ser inferior ∆d/d < 0,01% [42], [55]. 

Los métodos convencionales para la obtención del d0 (hkl) se basan en la relajación de 

las tensiones del material de partida. Dependiendo del material estudiado y del 

problema específico, se pueden emplear diversos procedimientos para disponer de 

este valor d0 (hkl) [56]. Una de las técnicas habituales es la aplicación de tratamientos 

térmicos para relajar tensiones [57]. El problema se complica al trabajar con 

aleaciones envejecibles ya que los tratamientos térmicos además alteran 

significativamente el parámetro de red al modificarse la cantidad de elementos en 

solución sólida y, como consecuencia, se obtienen valores de tensión sobreestimados 

o subestimados con respecto del valor real [58]. Esto afectaría principalmente a la 

correcta determinación de las tensiones microscópicas. 

Algunas técnicas de relajación de tensiones consisten en dividir el material en 

secciones lo suficientemente pequeñas como para relajar las tensiones [59]. De esta 

manera, es frecuente el uso de muestras de polvo o muestras donde se realizan 

diversos cortes. Estas dos variantes se describen a continuación:  

Muestras de polvo. Este tipo de muestras garantiza que el valor de d0 (hkl) que se 

mide está exento de tensiones macroscópicas. En el caso de aleaciones envejecibles, 
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se realizan los mismos tratamientos térmicos a los polvos que los efectuados en las 

muestras objeto de estudio. De esta forma se obtienen buenos valores de referencia 

para caracterizar las tensiones macroscópicas pero no es válido para caracterizar las 

tensiones microscópicas, porque no asegura que esté exento de las mismas. 

 

Muestras tipo peine. Este método de obtención de d0 (hkl) consiste en mecanizar una 

pieza en forma de peine de tal modo que los cortes practicados llevan aparejado una 

relajación de las tensiones, al menos en las direcciones perpendiculares a la dirección 

alargada de cada “púa” del peine. Con este procedimiento, se mantiene la información 

relativa a la posición espacial de las zonas donde se espera una variación de d0 como 

es el caso de las uniones soldadas [60], [61]. En las soldaduras el valor de referencia 

cambia a lo largo de las zonas del cordón de unión, es necesario disponer de un mapa 

que refleje la variación de d0 a través de las distintas zonas del material [58]. Este 

método tiene el inconveniente de que no se asegura la relajación completa de la 

tensión macroscópica, pues depende de la relación entre la magnitud de las tensiones 

y las dimensiones de las púas del peine. Este hecho puede invalidar el cálculo 

posterior de esta tensión [62]. Además, se necesita asegurar que se han fabricado dos 

componentes exactamente iguales, uno para medir las tensiones y otro donde 

practicar los cortes y usarlo como referencia. 

Ante las dificultades experimentales que surgen de conseguir una muestra de 

referencia fiable en aleaciones envejecibles, se ha desarrollado un método que 

permite calcular el parámetro de red de referencia a partir de principios de equilibrio 

mecánico de tensiones, como por ejemplo el de la componente normal a una sección 

dada de la muestra [60]. 

 

Método del equilibrio de tensiones: Consiste en emplear las ecuaciones de equilibrio 

de la mecánica para deducir el valor de d0. Es un método muy riguroso, pero tiene el 

inconveniente de que se necesita una gran cantidad de medidas (y con ello, de tiempo 

de experimento) para que el cálculo sea fiable [56].  

Por otra parte, como el objetivo planteado es determinar las microtensiones, el método 

del equilibrio presenta una dificultad añadida debido a que la condición de equilibrio en 

la escala macro y micro es distinta. El volumen de medida es constante y se asume 

que la macro tensión es constante en todo el volumen de medida y se equilibra en las 

dimensiones de la muestra. Por otro lado, la microtensión, aunque varía en el volumen 

de medida, se equilibra a nivel local.  
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En este trabajo, el método planteado para determinar el valor de d0 (hkl) y el parámetro 

de red, a0, se basa en la imposición del equilibrio en la escala macroscópica. El 

parámetro de red es un valor único e independiente de la orientación en materiales 

cristalinos. A partir del valor de a0 y utilizando las ecuaciones básicas de la 

cristalografía se obtiene un valor de referencia de la distancia interplanar para cada 

conjunto de granos con igual orientación y se determina un valor de su tensión en la 

escala microscópica.  

 

1.5.3 Método de separación de tensiones residuales. 
 
El método de separación de tensiones residuales está ampliamente aceptado y se ha 

empleado en numerosos trabajos [43], [63], [64], [65], [66] [67], [68]. Este método se 

emplea en materiales polifásicos donde existen fases cuyas propiedades mecánicas y 

térmicas son muy diferentes. Un ejemplo de material polifásico seria un material 

compuesto de matriz metálica, MCMM y refuerzo cerámico. Para estos materiales la 

suma de tensiones externas y residuales se distribuye en cada una de sus fases de 

manera proporcional a la fracción en volumen de cada fase constituyente. Esta 

condición viene expresada por la regla de las mezclas según la expresión: 

 

RSATotal
IM ff σσσσσ +==+− )1(                                                       (1.5) 

 

Donde Mσ  y Iσ  son las tensiones promedio que soportan la matriz y el refuerzo 

respectivamente, f  es la fracción en volumen de refuerzo, σ A es la tensión externa 

aplicada y σ RS es la macro tensión residual. Una parte de la carga será soportada por 

el refuerzo (de manera proporcional a su fracción de volumen) y el resto por la matriz.  

De acuerdo con este método, la tensión total en cada una de las fases es la suma de 

la tensión residual macroscópica TRM (común a ambas fases) y la microscópica, TRm. 

Esta última se calcula entonces como la diferencia entre la tensión total y la TRM de 

cada una de las fases del MCMM: 

 

MacroTotal
1fase

micro
1fase σσσ −=                                                                                      (1.6) 

 

MacroTotal
2fase

micro
2fase σσσ −=                                                                                      (1.7) 
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A pesar de que existen evidencias de la existencia de tensiones residuales 

microscópicas, habitualmente no se consideran en el análisis de tensiones en el caso 

de aleaciones monofásicas. Esto es debido a que se supone que su valor es muy 

inferior al de las tensiones macroscópicas. Además, hay que añadir las dificultades 

experimentales para su determinación. Dado que son tensiones de granos 

pertenecientes a una misma "fase" no es posible discernir entre los picos de difracción 

que producen determinados grupos de granos respecto de otros. Esta circunstancia 

conlleva una complejidad hasta la fecha insuperable a la hora de cuantificar de forma 

fiable estados de tensiones de granos individuales. Esto no sucede en materiales 

polifásicos, donde es posible asociar los picos de difracción de las distintas fases y 

realizar los cálculos seleccionando éstos de manera fiable.  

Por ello, y para solventar la dificultad mencionada anteriormente, y realizar un análisis 

de tensiones residuales multiescala en aleaciones monofásicas, incluyendo las 

tensiones microscópicas, ha sido necesario generalizar el método de separación de 

tensiones habitualmente empleado en materiales compuestos polifásicos. Así, en este 

trabajo, se propone que las diferentes familias de granos con una orientación 

específica (componentes de textura) forman una fase dentro del policristal monofásico. 

De esta manera se abordará el problema tal como se acomete en materiales 

compuestos: se determinará el estado de tensiones residuales "promedio" de cada 

una de estas familias de granos. Cada una de estas familias de granos será 

"identificable" por la orientación cristalina (textura) que manifiestan respecto un eje 

macroscópico de la muestra (eje de extrusión). Sin embargo, hay que ser consciente 

de que existen varias reflexiones distintas dependiendo de la componente analizada 

para un mismo grano. Como se verá, ha sido preciso recurrir a determinadas 

aproximaciones para solventar el problema y avanzar en el cálculo. 

Esta nueva metodología permitirá describir la tensión residual macroscópica del 

material monofásico a partir de las tensiones totales medidas en los granos cristalinos 

que forman el policristal. Una vez descrito el estado de tensiones residuales 

macroscópicas, será posible calcular las tensiones residuales microscópicas utilizando 

ecuaciones similares a las (1.6) y (1.7). 
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1.6 TENSIONES RESIDUALES: RELACIÓN CON EL PROCESADO 
TERMOMECÁNICO Y LA MICROESTRUCTURA 

 

El origen de las tensiones residuales se encuentra en los procesos termomecánicos de 

extrusión y temple. Un aspecto fundamental para describir el estado de tensiones es 

conocer la microestructura generada en estos procesos. La aleación estudiada ha 

experimentado un proceso de extrusión y un posterior tratamiento térmico de 

enfriamiento rápido o temple.  

 

1.6.1 Proceso de extrusión y textura. 
 

La extrusión es uno de los procedimientos de conformado más utilizado en aleaciones 

de aluminio [69], [70]. El proceso consiste en hacer pasar el material, empujado por un 

vástago que se mueve a velocidad constante, a través del orificio de una matriz de 

geometría dada, donde tiene lugar una gran deformación plástica ocasionada por una 

elevada reducción de área. En la Figura 1.6 se muestra un esquema del proceso para 

una geometría de extrusión cilíndrica.  

Durante el proceso de deformación plástica de la extrusión se favorece el alineamiento 

de los granos del policristal con respecto al eje de extrusión y se induce textura 

cristalográfica en el material. La textura se define como la orientación privilegiada que 

tienen los granos dentro de un policristal respecto a un sistema de referencia de la 

muestra. Esta textura queda determinada si se conocen sus componentes principales 

(orientaciones preferentes de los granos cristalinos) y su intensidad (fracción de 

volumen de cada componente). 

Durante el proceso de extrusión del aluminio en forma de barra, se induce una textura 

de fibra en el material [71] donde las componentes principales son <111> y <100> y 

están orientadas paralelamente a la dirección de extrusión. Estos granos son 

mayoritarios en el material y por lo tanto, contribuyen de manera muy importante en el 

comportamiento mecánico del policristal. Este hecho afectará tanto a sus propiedades 

mecánicas como a la naturaleza y distribución de las tensiones residuales. Las 

propiedades mecánicas de las aleaciones procesadas termomecánicamente son 

anisótropas, por lo que el estudio de la textura resulta de gran importancia. 

El conocimiento de la textura es importante para el desarrollo de propiedades óptimas 

en direcciones determinadas [72], [73], [74]. Por ejemplo en procesos de embutición 

de metales [75] o en dispositivos de microelectrónica [76].  
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Figura 1.6 Esquema del proceso de extrusión y de la textura que alcanza un material 

extruido durante el mismo. 

 

En la actualidad, la técnica utilizada para la caracterización de la textura es la 

difracción. Dependiendo del número de granos analizado, se puede hablar de 

macrotextura o microtextura. El estudio de la macrotextura permite extraer información 

de la intensidad máxima de las componentes de textura de los granos que conforman 

la aleación. También se puede determinar la fracción en volumen de cada orientación 

a partir de la función de distribución de orientaciones, FDO. Por otro lado, el estudio de 

la microtextura da información sobre las orientaciones individuales de un número 

significativo de granos cristalinos.  

Las figuras de polos se han utilizado tradicionalmente para describir la textura. Son 

representaciones de determinadas familias de planos {hkl} en una proyección 

estereográfica referida a una dirección de la muestra. A partir de ellas se puede 

calcular la función de distribución de orientaciones FDO.  

La FDO representa la densidad de probabilidad de encontrar granos del material 

orientados dentro de un intervalo infinitesimal de orientaciones alrededor de una 

dirección dada. No sólo permite distinguir todas las componentes de la textura, sino 

que además proporciona una descripción estadística y normalizada de la fracción en 

volumen de cada una de ellas [77]. Esta función se representa habitualmente en el 

espacio de orientaciones o de Euler: 

 

f(g)=f(ϕ1, Φ, ϕ2)                                                                                                          (1.8) 
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Donde (ϕ1, Φ, ϕ2) son los ángulos de Euler (o giros que hay que realizar sobre el 

sistema de referencia de una red cristalina dada para hacerlo coincidir con el sistema 

de referencia de la muestra). 

 
1.6.2 Tratamiento térmico de solubilización, temple y recocido.  
 

Las aleaciones de aluminio endurecibles por precipitación, principalmente las 

pertenecientes a los grupos Al-Cu-Mg-Si (2xxx) y Al-Zn-Mg (7xxx), son muy 

interesantes desde el punto de vista estructural ya que, tras la aplicación de 

tratamientos térmicos adecuados, llegan a alcanzar elevadas propiedades mecánicas. 

El notable incremento en las propiedades mecánicas está asociado con los fenómenos 

de interacción que aparecen entre las dislocaciones y los precipitados formados en el 

seno de la matriz [78]. 

El hecho de que la aleación estudiada, 2014Al, sea una aleación endurecible por 

precipitación, añade dificultad al análisis de tensiones residuales. Esto es debido a que 

el valor de referencia sin tensión no es constante, depende de la cantidad de 

elementos en solución, de modo que para definir un valor de referencia libre de 

tensiones adecuado, se debe tener en cuenta la evolución de la precipitación con el 

tiempo. A continuación se describe la influencia de la secuencia de tratamientos 

térmicos aplicados sobre la microestructura de la aleación. 

1. Tratamiento de solubilización: Se mantiene el material a la máxima temperatura 

posible sin que se produzca la fusión del material durante un intervalo de tiempo dado 

(dos horas) para disolver los precipitados de la aleación [79]. El porcentaje de átomos 

aleantes en solución sólida modifica el valor del parámetro de red [58]. 

2. Tratamiento de temple o enfriamiento rápido. La aleación experimenta enfriamiento 

muy rápido. La onda de choque térmico que sufre el material durante este proceso 

induce deformaciones inhomogéneas en la red cristalina del material. Es durante el 

proceso de enfriamiento rápido cuando se obtiene una solución sobresaturada de 

átomos de soluto y de vacantes en la matriz.  

3. Proceso de envejecimiento natural o artificial (temperatura constante). Durante este 

proceso, la solución sólida sobresaturada de átomos aleantes evoluciona dando lugar 

a una dispersión fina y homogénea de precipitados coherentes. La presencia de estos 

precipitados, su tamaño y distribución en la matriz afecta y modifica la distancia 

interplanar. Los precipitados también tienen capacidad de anclar las dislocaciones 

cuando interaccionan con ellas (partícula-dislocación), lo que provoca un aumento de 
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la resistencia del material [80], [81]. Por otro lado, un tiempo de envejecimiento 

excesivo (sobre envejecimiento) provoca una disminución en la resistencia del 

material. Esto es debido a que la distancia entre precipitados aumenta y estos pierden 

la coherencia con la matriz, con la consiguiente pérdida de capacidad de anclar 

dislocaciones. 

 

 

1.7 RELAJACIÓN DE TENSIONES RESIDUALES  
 

La presencia de tensiones residuales modifica el estado real de tensiones durante la 

vida en servicio de un componente. En numerosas ocasiones, la presencia de 

tensiones residuales puede ser perjudicial para la resistencia mecánica de dichos 

componentes. Por este motivo, se han desarrollado distintos procedimientos 

encaminados a relajar estas tensiones. Entre los más comunes se encuentran los 

tratamientos térmicos y en los que se aplica vibración a la pieza. La idoneidad de 

realizar uno u otro dependerá de las características de la pieza, como por ejemplo sus 

dimensiones y peso, o la microestructura del material de fabricación. 

Un aspecto a considerar cuando se estudia la relajación de tensiones residuales en 

aleaciones envejecibles por precipitación, como la aleación 2014Al, es que los 

tratamientos térmicos relajan las tensiones residuales y adicionalmente modifican el 

estado de precipitación del material. Esta modificación microestructural puede 

disminuir de manera drástica la resistencia mecánica de la estructura. Adicionalmente, 

debe tenerse en cuenta dicha evolución microestructural en el caso de aleaciones 

envejecibles a la hora de determinar una referencia adecuada para determinar las 

tensiones residuales y en el propio proceso de análisis de tensiones. 

 

1.7.1 Relación entre el proceso de relajación de TR y el de fluencia  
 

El proceso de relajación de tensiones residuales en aleaciones metálicas mediante 

tratamientos térmicos se produce mediante el movimiento de dislocaciones de manera 

similar a lo que ocurre durante la fluencia. El proceso de relajación de tensiones 

mediante tratamientos térmicos se pueden describir a partir de las ecuaciones de la 

elasticidad y la ecuación de fluencia en estado estacionario, considerando un estado 

de tensiones triaxial [82]. La principal diferencia es que el estado de tensiones se 

mantiene constante en fluencia y la tensión se reduce progresivamente en el caso del 

tratamiento térmico de relajación de tensiones, Figura 1.7.  
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El proceso de fluencia de un material está descrito habitualmente por la ecuación 

potencial de la fluencia [83], [84] según la cual, la velocidad de deformación en estado 

estacionario,𝜀̇ss viene dada por (1.9): 

 

εSṠ  = A �σ
E
�

n
exp �-QR

RT
�                                                                                             (1.9) 

 

Donde σ es la tensión aplicada al material, T la temperatura de ensayo, R la constante 

universal de los gases, E el módulo elástico, n el exponente de tensión, A es una 

constante con unidades de s-1 que depende de la microestructura y QR es la energía 

de activación del proceso de fluencia. Es bien conocido que en el caso de las 

aleaciones metálicas el proceso de fluencia está controlado por la autodifusión de los 

átomos de la matriz [85]. Por lo tanto, el valor de la energía de activación del proceso 

se asocia con la energía de autodifusión de los átomos en la matriz.  

En el caso de la relajación de tensiones residuales el proceso se suele describir 

mediante una ecuación exponencial decreciente según la expresión (1.10) [86]: 

 

                                                                                         (1.10) 

 

Donde σ∞ es el valor asintótico de la tensión, σ0 es el rango total de variación y τ es el 

tiempo de relajación característico del sistema. La principal limitación de la descripción 

de la relajación de TR a partir de un decaimiento exponencial como el descrito es que 

no es posible realizar ninguna correlación con la microestructura del material, ni con 

los mecanismos de deformación que actúan durante el proceso. Una manera de 

superar esta limitación pasa por correlacionar la evolución temporal de las tensiones 

residuales con los parámetros cinéticos propios de la fluencia. Este es uno de los 

objetivos que se ha planteado en este trabajo y que se describirá detalladamente en el 

capítulo de discusión tanto para las tensiones residuales macroscópicas como las 

microscópicas. En el capítulo 4 de la discusión se detallarán las ecuaciones deducidas 

para la descripción del proceso de fluencia, bajo la acción de un estado triaxial de 

tensiones, y el proceso de relajación de TR. El mecanismo de relajación de tensiones 

quedará determinado a partir de la energía de activación del proceso y el exponente 

de tensión. Estos parámetros serán determinados a partir de las medidas de distancia 

interplanar. 

 







 −

+= ∞ τ
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Figura 1.7 Curvas típicas del comportamiento en fluencia y de la relajación de 

tensiones residuales con el tiempo mediante la aplicación de un tratamiento térmico de 

recocido. 

 

 

1.8 MOTIVACIÓN Y OBJETIVOS  
 

Los nuevos retos tecnológicos que se presentan en la actualidad requieren del diseño 

y fabricación de nuevos materiales de altas prestaciones especialmente en la industria 

aeroespacial, aeronáutica y del transporte en general. En particular, el conocimiento 

del estado de tensiones residuales es fundamental para mejorar el comportamiento 

mecánico del material y su tiempo de vida en servicio en las aplicaciones estructurales 

para las cuales están diseñados. Existen numerosas contribuciones en la bibliografía 

que abordan el problema de la determinación del estado de tensiones residuales 

macroscópicas, TRM [87]. Sin embargo, no sucede lo mismo cuando nos adentramos 

en la escala microscópica y se quiere determinar las TRm. Hay precedentes en la 

bibliografía sobre el estudio de las TRm en materiales compuestos, donde existen 

fases bien diferenciadas, o en aleaciones bifásicas como los aceros. Sin embargo, no 

se han encontrado trabajos que aborden el análisis de las TRm en aleaciones 

monofásicas de aluminio. Es en esta línea donde se enmarca este trabajo de 

investigación: se pretende establecer un precedente que se concreta en un 
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procedimiento fiable para determinar las tensiones residuales microscópicas en 

aleaciones monofásicas. Además, se aborda el estudio del proceso de relajación de 

TR y se correlaciona con los fenómenos de fluencia convencionales. Se obtienen así 

parámetros cinéticos de relajación.  

 
El presente trabajo persigue principalmente dos objetivos: 

• Determinar el estado de tensiones residuales a distintas escalas en una 

muestra de una aleación de aluminio monofásica policristalina sometida a un 

proceso de solubilización y temple y correlacionarlo con la microestructura del 

material.  

 

• Correlacionar los mecanismos de relajación de tensiones residuales con los 

fenómenos de fluencia convencionales, con el fin de obtener parámetros 

cinéticos.  

También se ha acometido el reto de establecer un protocolo de separación de 

tensiones que permita cuantificar las TRm en una aleación monofásica de aluminio a 

partir de los modelos existentes en materiales polifásicos con dos o más fases bien 

diferenciadas y con distintas propiedades físico-químicas.  

Otro de los objetivos propuestos en este trabajo, se ha centrado en establecer una 

ecuación que permita describir el estado de TRI entre dos granos vecinos del 

policristal. Para ello, se ha desarrollado un modelo elastoplástico desde una 

perspectiva micro-mecánica. Este modelo está basado en la diferencia entre las 

propiedades mecánicas que poseen dos cristales debido a la anisotropía plástica 

generada durante el proceso de deformación. El modelo permite describir la tensión 

residual intergranular entre dos cristales vecinos con distinta orientación dentro del 

policristal. En este trabajo de investigación también se ha llevado a cabo la 

extrapolación del caso descrito (bicristal), a otro de mayor entidad en el que se 

considera un grano rodeado de seis cristales vecinos. 

Los datos obtenidos de las TRm y las TRI junto con los mapas de orientaciones 

cristalográficas, obtenidos mediante EBSD, permitirán desarrollar en un futuro una 

metodología para realizar mapas de tensiones residuales intergranulares y poder 

comparar sus predicciones con los resultados obtenidos mediante técnicas de 

difracción de radiación sincrotrón. 
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Asimismo, desde el punto de vista industrial, el diseño de tratamientos termo-

mecánicos que modifiquen las tensiones residuales y maximicen las propiedades 

mecánicas es un objetivo de gran importancia. 

 

1.8.1 Aportaciones  
 
Las aportaciones e innovaciones destacadas en este trabajo de investigación se 

describen a continuación: 

 

(A) MÉTODO DE LAS PARÁBOLAS. Se trata de un método analítico que asigna una 

función matemática al perfil de tensiones (una parábola en el caso en el que las 

muestras tienen simetría cilíndrica). Permite simplificar el análisis de tensiones 

residuales. Este método es aplicable a muestras extruidas sometidas a tratamientos 

termomecánicos donde se generan perfiles de tensiones residuales que se describen 

de manera rigurosa mediante funciones parabólicas. El método consiste en obtener 

perfiles, conocido el valor de la tensión en un punto de la muestra. Este método, junto 

con la condición de equilibrio mecánico de tensiones (método del equilibrio), permite 

calcular el valor de referencia, d0, libre de tensiones, para cada una de los planos 

cristalinos y para cada uno de los estados de precipitación analizados. 

 

(B) MODELO DEL COMPUESTO EXTENDIDO. El modelo del compuesto 

desarrollado, es una extensión del método de separación de tensiones utilizado en el 

caso de los MC, que permite tratar a una aleación monofásica como un material 

compuesto y calcular las tensiones residuales a distintas escalas. El modelo considera 

a la aleación como a un material compuesto donde las distintas fases se refieren a 

granos con distintas orientaciones cristalográficas y, por lo tanto, distinta respuesta 

mecánica. El modelo ha permitido calcular tensiones microscópicas en una aleación 

de aluminio, estableciendo así un precedente en el estudio de tensiones residuales 

microscópicas por métodos de difracción.  

 

(C) MODELO DMLE DE BICRISTAL. Para ir un paso más, y poder determinar una 

expresión que permita conocer la tensión residual intergranular entre granos con 

distintas orientaciones, se ha desarrollado un modelo basado en la deformación de un 

bicristal atendiendo sólo a las diferentes propiedades mecánicas (módulo elástico y 

límite elástico) de cada uno de los cristales que conforman el bicristal. Este modelo 

permite predecir la tensión que se genera entre un grano y su vecino. 
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(D) MODELO DMLE DE POLICRISTAL. Uno de los grandes retos que se plantean 

para el futuro, y como línea abierta tras los avances conseguidos en este trabajo, es 

obtener mapas de tensiones residuales intergranulares. Así, en este estudio se han 

sentado los precedentes y las bases para llevarlo a cabo en trabajos futuros. Para ello 

se ha extrapolado el modelo del bicristal a un policristal considerando la secuencia de 

primeros vecinos a un cristal dado. Este modelo se ha desarrollado utilizando la 

técnica de elementos finitos.  

 
1.8.2 Contenido y Estructuración del Trabajo.  

 
Este trabajo se divide en 5 capítulos. El primero de ellos ofrece una visión general 

sobre el origen, la clasificación, las técnicas de medida, el proceso de relajación y la 

relación con la microestructura de las TR.  

El capítulo 2 recoge, por un lado, las características del material estudiado y los 

procesos termomecánicos a los que ha sido sometido. Por otro lado, se resumen las 

técnicas experimentales empleadas en la caracterización microestructural y mecánica 

de la aleación 2014Al. En este capítulo se hace especial hincapié en la técnica de 

difracción de radiación sincrotrón empleada para la caracterización de tensiones 

residuales.  

El capítulo 3 recoge los resultados experimentales obtenidos tras la caracterización 

estructural, mecánica y de TR de la aleación 2014Al.  

En el capítulo 4 se presenta la discusión de los resultados y se asientan las bases del 

Modelo del compuesto extendido para llevar a cabo la separación de tensiones en un 

material monofásico policristalino. También se presentan los modelos DMLE de 

bicristal y de policristal desarrollados así como los resultados que de ellos derivan. 

 En el capítulo 5 se resumen las conclusiones más relevantes de este estudio y las 

líneas de trabajo futuro que se abren a partir de esta investigación. 

Las referencias bibliográficas así como el índice de tablas, figuras y anexos se 

presentan al final del trabajo. 
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En este capítulo se presenta el material estudiado, una aleación 2014Al. A 

continuación, se describen las técnicas experimentales empleadas para su 

caracterización microestructural y mecánica. La caracterización estándar de los 

materiales: difracción de rayos X, microscopía electrónica de barrido, difracción de 

electrones retrodispersados y los ensayos mecánicos se han llevado a cabo en el 

CENIM, Centro Nacional de Investigaciones Metalúrgicas perteneciente al CSIC, 

Consejo Superior de Investigaciones Científicas.  

Para la caracterización de tensiones residuales, TR, se ha utilizado la técnica 

difracción de radiación sincrotrón. Las medidas han sido realizadas en el sincrotrón de 

tercera generación BESSY II perteneciente al HZB, Helmholtz Zentrum Berlin, donde 

se pudieron realizar las medidas gracias a la concesión de propuestas enviadas y 

aprobadas por la comisión del centro.  

 

 

2.1 ALEACIÓN DE ALUMINIO MONOFÁSICA POLICRISTALINA  
 

De todas las aleaciones de aluminio existentes, son sin duda las que se endurecen por 

precipitación (básicamente pertenecientes a los grupos Al-Cu-Mg-Si y Al-Zn-Mg) las 

más interesantes, desde el punto de vista de su utilización en aplicaciones 

estructurales, ya que mediante la aplicación de tratamientos termomecánicos 

adecuados se obtienen propiedades mecánicas muy atractivas. Estas aleaciones son 

ampliamente utilizadas en el campo de la aeronáutica en partes del fuselaje de la 

mayoría de las aeronaves existentes. Las aleaciones 2xxx se utilizan donde se 

requiere una alta tolerancia al daño, tales como piezas del ala inferior y las aleaciones 

7xxx se utilizan donde se requiere mayor resistencia mecánica, tales como la 

superficie del ala superior [88]. 

Para el desarrollo de este trabajo se ha utilizado una aleación de la serie 2xxx, la 

aleación 2014Al. Se trata de una aleación comercial de alto interés tecnológico, cuyas 

aplicaciones más destacadas se encuentran en la industria del transporte aeronáutico. 

Tiene como principales elementos aleantes: Cu, Mn, Si y otros elementos en menor 

proporción: Mg, Fe, Zn, Cr, Ti. Presenta buena relación resistencia/peso y buenas 

propiedades mecánicas, después de aplicarle los tratamientos térmicos adecuados. 

Uno de los inconvenientes es su baja resistencia a la corrosión, pero esta desventaja 

se minimiza a través de procesos de galvanizado con Al de alta pureza para 

protegerlas de la corrosión y así evitar que se produzca corrosión intergranular [89]. La 
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aleación 2014Al es fácilmente maleable, de fácil conformado, y endurece por 

precipitación. 

Guinier y Preston [90], [91], demostraron que en los procesos de precipitación a bajas 

temperaturas, la transformación de una fase en solución sólida sobresaturada a una 

fase en equilibrio no es directa, sino que existen fases intermedias. La  secuencia de 

precipitación de la aleación 2014Al está formada por las siguientes etapas [92]. 

 

SSS → zonas Guinier-Preston (GP) → Fase β''→ Fase β' → Fase β (estable ó Al2Cu) 

 

Donde: 

SSS es la solución sólida sobresaturada. 

Zonas de Guinier-Preston (GP): son aglomerados de átomos de Cu con la misma 

estructura cristalina que la matriz.  

Fase β'': Es una fase intermedia que se forma a partir de las zonas GP, es coherente 

con la matriz, posee estructura tetragonal y la componen precipitados de Al3Cu. 

Fase β': Fase intermedia semicoherente con la matriz, sus precipitados presentan 

estructura tetragonal y composición Al2Cu. 

Fase β: Es la fase de equilibrio. Los precipitados que la forman, Al2Cu, tienen 

estructura tetragonal centrada en el cuerpo y son incoherentes con la matriz.  

 

 

La aleación 2014Al ha sido suministrada por QED Extrusion Developments Inc., San 

Diego, EE.UU., en forma de barras extruidas de 38mm de diámetro. En la Tabla 2.1 se 

muestra la composición de la aleación suministrada por el fabricante. 

 

 
Tabla 2.1. Composición química de los materiales estudiados (fracción en masa). 
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Se escogió la aleación 2014Al principalmente porque se tenían conocimientos previos 

del estudio de tensiones residuales en MCMM cuya matriz era la 2014Al. Sin embargo, 

por ser una aleación envejecible, el reto de calcular las tensiones residuales 

microscópicas en este tipo de aleaciones es mayor, debido principalmente a la 

dependencia del parámetro de referencia con el estado de precipitación en el que se 

encuentra la aleación. Como se verá en el transcurso de esta memoria se ha podido 

superar esta dificultad y se han alcanzado resultados coherentes con los métodos 

propuestos.  

 

 

2.2 PROCESADO Y TRATAMIENTOS TÉRMICOS  
 
2.2.1 Extrusión 
 

En el CENIM se realizó la re-extrusión del material con el fin de obtener una 

microestructura más fina. La re-extrusión de las barras originales se llevó a cabo en la 

extrusora disponible en el Departamento de Metalurgia Física del CENIM. Se trata de 

una prensa horizontal capaz de alcanzar una presión máxima de 1600 MPa y 

velocidades de extrusión entre 0,3 y 12 mm s-1 y una temperatura máxima de 500 ºC, 

ver Figura 2.1.  

 

 

Figura 2.1. Prensa de extrusión horizontal del CENIM. 

 

 
Tabla 2.2 Condiciones del proceso de extrusión de las barras originales y de la re-

extrusión llevada a cabo en el CENIM. 
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De las barras obtenidas mediante la re-extrusión, se mecanizaron probetas cilíndricas 

de 13 mm de diámetros y 25mm de longitud que son las dimensiones de las probetas 

utilizadas en los experimentos para la determinación de Tensiones Residuales, TR. 

 

2.2.2 Tratamientos térmicos 
 

Las probetas cilíndricas se sometieron a los tratamientos térmicos que se especifican 

en la Tabla 2.3 y se representan en la Figura 2.2. Se parte de un estado en solución 

sólida de la aleación dado por el tratamiento térmico T4. Este tratamiento térmico 

consiste en un proceso de solubilización a 530ºC durante dos horas y un posterior 

temple en agua a temperatura ambiente. Después, se aplican tratamientos isotermos 

en baño de arena a 200ºC durante distintos tiempos: 1h, 10h y 100h para estudiar 

cómo se produce la relajación de las TR. 

 

T4 Solubilización a 530ºC durante 2 h 
+ 

temple en agua fría 

Tratamientos de 
recocido 

T = 200ºC 
Tiempos de recocido: 
0h (T4), 1h,10h, 100h 

Tabla 2.3 Tratamientos térmicos. 

 

Figura 2.2 Esquema del ciclo térmico al que han sido sometidas las muestras. 
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Para asegurar la homogeneidad del tratamiento térmico, T4, en todas las muestras, el 

proceso de solubilización se llevó a cabo en un horno vertical y se introdujeron todas 

las probetas cilíndricas de una sola vez. Las muestras se mantuvieron en el horno con 

el eje de extrusión paralelo al eje vertical del horno. Durante el enfriamiento rápido o 

temple se mantuvieron de igual forma. Para conseguirlo, se introdujeron las muestras 

en una cesta cilíndrica de alambre, diseñada específicamente, de forma que no haya 

contacto entre ellas. Para ello se rodeó con alambre cada una de las muestras. La 

cesta se introdujo en el horno vertical y se sujetó con la ayuda de una varilla al exterior 

del horno. 

Finalizado el proceso de solubilización se desprendió el agarre de la cesta al horno y 

todas las muestras entraron al mismo tiempo en el depósito del agua con la dirección 

de extrusión en la dirección vertical. De esta forma se consiguió que el frente de 

enfriamiento fuese lo más homogéneo posible en todas las muestras. Los tratamientos 

de recocido posteriores a 200ºC se realizaron en hornos convencionales en baño de 

arena. La Figura 2.3, muestra tanto las barras de partida antes y después de re-extruir 

como las probetas cilíndricas para las medidas de difracción de radiación sincrotrón. 

 

 

Figura 2.3. Materiales estudiados (a) Barras en estado de recepción de 38 mm de 

diámetro, (b) barra re-extruida en el CENIM de 14 mm de diámetro y (c) probetas 

cilíndricas mecanizadas de 13 mm de diámetro y 25 mm de longitud. 
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2.3 CARACTERIZACIÓN MICROESTRUCTURAL 
 

El estudio microestructural se realizó mediante las técnicas de microscopía electrónica 

de barrido (MEB), difracción de rayos-X y difracción de electrones retrodispersados 

(EBSD). Además, se utilizó microscopía óptica (MO) y el software SigmaScan Pro 4.0 

para la determinación del tamaño de grano longitudinal y transversal. 

 

2.3.1 Microscopía Electrónica de Barrido  
 

El microscopio electrónico de barrido, MEB, Figura 2. 4 (a) es un JEOL JSM 6500f con 

filamento de emisión de campo (FEG, Field Emission Gun), tipo Schottkey con una 

resolución teórica de 1,5 nm a 15kV y equipado con detectores de electrones 

secundarios y retrodispersados.  

Las muestras para MEB se obtuvieron a partir de las barras re-extruidas de una 

sección transversal y longitudinal, respecto a la dirección de extrusión. Dichas 

secciones se embutieron en baquelita. La preparación metalográfica consistió en un 

proceso de desbaste, con papel de carburo de silicio de distinta granulometría, y pulido 

mecánico utilizando una solución de partículas de diamante de 3 y 1 μm. Finalmente, 

se procedió a la limpieza de las muestras con etanol y el secado de las mismas se 

realizó mediante un flujo de aire caliente.  

Para resolver las fronteras de grano, se llevo a cabo un ataque químico con reactivo 

Keller diluido, (en la Tabla 2.4  se muestra la composición del reactivo) durante 10s y 

por último se llevo a cabo una limpieza en un baño de ultrasonidos.  

 

 
Tabla 2.4. Composición del reactivo Keller modificado. 
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2.3.2 Microscopía Óptica, MO 
 

La microscopía óptica se utilizó principalmente para la caracterización de la 

distribución de tamaño de grano de las muestras. El microscopio utilizado es un 

Olympus BH-2 equipado con una cámara digital, Figura 2.4 (b). 

La preparación metalográfica para MO se realizó según la descripción del apartado 

2.3.1 incorporando un paso final al pulido mecánico con una suspensión de sílice 

coloidal de 0,05 µm. Fue necesario realizar un ataque químico sumergiendo las 

muestras unos segundos en una disolución de reactivo Keller modificado para revelar 

de forma óptima las fronteras de grano.  

 

 

Figura 2.4 (a) Microscopio electrónico de barrido JEOL JSM FEG 6500 (b) MO 

Olympus BH-2. Ambos pertenecientes al laboratorio de Microscopía Electrónica del 

CENIM. 

 

2.3.3 Caracterización de la Textura. 
 

Para la caracterización de la textura se emplearon técnicas de difracción: difracción de 

rayos-X para analizar la macrotextura y difracción de electrones retrodispersados, 

EBSD, para el caso de la microtextura.  

2.3.3.1 Difracción de Rayos X. Macrotextura. 
 

Las medidas de macrotextura mediante difracción de rayos-X se realizaron en un 

difractómetro SIEMENS D5000 disponible en el CENIM utilizando el método de 
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reflexión de Shultz [93]. Se utilizó la línea Kα del cobre con una longitud de onda de 

1.54 Å como radiación incidente. En la Figura 2.5 se muestra el equipo utilizado. La 

superficie de las muestras ha de estar lisa y espejada y la preparación de las mismas 

ha sido como la descrita en el apartado 2.3.1 sin proceder al ataque químico con 

reactivo Keller. 

 

El procedimiento, utilizado para determinar la macrotextura, consiste en realizar 

medidas de la intensidad difractada por una familia de planos {hkl} en función de la 

orientación, respecto a los ejes principales de referencia de la muestra. Así se han 

determinado las figuras de polos para los planos {111}, {200}, {220} y {311}. La FDO 

ha sido calculada a partir de las figuras directas de polos con el software específico de 

análisis de texturas, TexTools [94]. 

Cuando se quiere conocer la dirección cristalina, paralela a una dirección dada en la 

muestra, por ejemplo respecto al eje de extrusión o laminación, se utilizan las figuras 

de polos inversas, en las que los ejes de referencia son los ejes cristalinos. Las figuras 

inversas de polos permiten profundizar en los procesos o cambios microestructurales 

que tienen lugar durante el procesado de un material. También permiten visualizar las 

posiciones angulares de mayor intensidad para un conjunto de planos cristalográficos. 

Debido a que la intensidad difractada durante los experimentos de tensiones 

residuales puede variar mucho dependiendo de la orientación de los granos, es 

importante disponer de esta información antes de realizar experimentos de radiación 

sincrotrón y escoger los ángulos Ψ apropiados. 

 

 

Figura 2.5 (a) Difractómetro Siemens D5000 donde se realizaron las medidas de 

macrotextura (b) probetas de las barras originales y de las barras re-extruidas para el 

análisis de rayos-X. 
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2.3.3.2 Difracción de Electrones Retrodispersados. Microtextura. 
 

La técnica se basa en el análisis de patrones de difracción conocidos como líneas o 

bandas de Kikuchi. Dichas líneas contienen información relativa a la estructura 

cristalina del grano analizado. Se obtienen por la difracción de electrones 

retrodispersados que resultan de la interacción de un haz de electrones con la 

superficie de la muestra. Cada familia de planos produce un par de líneas de Kikuchi. 

El conjunto de pares de líneas formado por la difracción en diferentes planos se 

denomina diagrama de difracción de electrones retrodispersados, y contiene la 

información relativa a la estructura y orientación de la red cristalina. En la Figura 2.6 se 

muestra un esquema de la formación de las líneas de Kikuchi. 

El dispositivo experimental para el análisis por EBSD consta de una cámara CCD 

acoplada al MEB y un software específico de identificación y análisis de los patrones 

de difracción. Cuando la imagen de los diagramas de Kikuchi, es capturada y 

digitalizada, el software es capaz detectar las líneas de mayor intensidad y las asocia 

a los correspondientes planos cristalográficos, determinando así la orientación de la 

zona de análisis [95], ver Figura 2.7.  

 

 

Figura 2.6. Formación de las líneas y bandas de Kikuchi 
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Figura 2.7. Proceso de obtención de un mapa de orientaciones utilizando EBSD. 

 

Los mapas de EBSD se hicieron sobre la sección transversal a una muestra de la 

barra re-extruida. El microscopio de barrido empleado es el descrito en la sección 

anterior, operando a una tensión de aceleración de 20 kV y a una distancia de trabajo 

de 15 mm. La adquisición y tratamiento de datos se realizó con el software Channel 5 

de Oxford. El paso utilizado en la elaboración de los mapas fue de 0,2 y 0,25 μm. 

La calidad de los diagramas de Kikuchi es muy sensible al estado superficial de la 

muestra, por lo tanto es esencial una buena preparación metalográfica de la misma. El 

objetivo de la preparación es eliminar la deformación y la contaminación superficiales 

(impurezas, capa de óxido, etc) y obtener una superficie lisa y libre de distorsiones. 

Dependiendo de los materiales estudiados se lleva a cabo un proceso de preparación 

determinado, sobre todo en los últimos pasos. El proceso de preparación de las 

muestras consistió en un proceso de desbaste con papel de carburo de silicio de 

distinta granulometría, desde 400 hasta 1600 y pulido mecánico con una solución de 

partículas de diamante de 9, 3, 1μm durante 10 minutos para cada tamaño de 

partícula. El acabado final de las muestras consistió en pulido electroquímico que se 

llevo a cabo en una pulidora Struers Tenupol 5. Las condiciones se recogen en la 

Tabla 2.5.  
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Tabla 2. 5. Condiciones del pulido electroquímico. 

 

 
2.4 DIFRACCIÓN DE RADIACIÓN SINCROTRÓN.  
 

Los experimentos para la determinación de TR, mediante difracción de radiación 

sincrotrón se realizaron en el sincrotrón BESSY II (Berliner Elektronenspeicherring-

Gesellschaft für Synchrotron Strahlung), ver Figura 2.8. El anillo del sincrotrón tiene 

una circunferencia de 240 m y una energía nominal de los electrones de 1.7 GeV. 

Ofrece 24 líneas de luz para la realización de experimentos de diferente naturaleza y 

la caracterización de múltiples materiales.  

 

2.4.1 Difractómetro EDDI 
 
Las medidas de TR se llevaron a cabo en la línea EDDI (Energy Dispersive 

Diffraction), dedicada a las medidas de dispersión de energía de difracción de alta 

resolución y de las pocas líneas existentes especializada en medidas de tensiones 

residuales, textura y perfiles en profundidad de la microestructura de un material. El 

rango de energías de trabajo de la línea abarca desde los 5 keV hasta los 150 keV. 

La técnica de medición de dispersión de energía, DE, permite la adquisición de datos 

de forma muy rápida, por debajo de un segundo para realizar un espectro completo, 

de modo que pueden llevarse a cabo experimentos con resolución temporal. Esta línea 

posee un software específico de evaluación de datos, desarrollados y actualizados de 

forma continua por el personal de EDDI que permite a los usuarios obtener resultados 

"instantáneos" de sus medidas. También pueden llevarse a cabo estudios in situ en 

condiciones de alta temperatura o carga externa aplicada, estudios de análisis de fase 

(cualitativos y cuantitativos), mediciones de alta resolución espacial (es posible 

disponer de anchuras de rendija de hasta 10 micras) y mediciones simultáneas con 

dos detectores. En la Figura 2.9 se muestran fotografías del difractómetro EDDI. 
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Figura 2.8. Imágenes del sincrotrón BESSY II. (a) Vista aérea (b) Vista de perfil. 

 

 

 

 

Figura 2.9 Difractómetro EDDI donde se han llevado a cabo las medidas. (a) Vista 

general de la cabina donde se encuentra ubicado (b) EDDI y (c) recorrido del haz [96]. 
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El recorrido del haz incidente seleccionado pasa en primer lugar por un sistema de 

rendijas primario que define sus dimensiones. Este haz incide sobre la muestra y es 

difractado en múltiples direcciones diferentes en función de la familia de planos {hkl} 

responsable. El haz difractado pasa por un sistema de rendijas secundario, de anchura 

definida, situado a un ángulo 2θ determinado dependiendo de las reflexiones que se 

quieran medir. Finalmente el haz llega al detector. 

El volumen que se genera entre la intersección entre el haz incidente y el difractado se 

conoce como volumen de medida y sus dimensiones quedan definidas por la anchura 

y altura de la rendija primaria, y por la anchura de la secundaria. Dicho volumen ha de 

ser constante durante la realización de todas las medidas, asegurándose que siempre 

se encuentre contenido en el interior de la muestra. Durante el experimento las 

dimensiones del volumen de medida utilizado fueron de 1 x 0.1 x 0.08 mm3, Figura. 

2.10 (b). 

 

 

 

 

Figura 2.10. (a) Montaje experimental (b) Generación del volumen de medida en el 

interior de la probeta.  
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El modo de dispersión de energía permite detectar varios picos de difracción 

simultáneamente y obtener distintas reflexiones hkl para un ángulo de Bragg de 2θ = 

6º. Durante la realización de las medidas se han detectado varias reflexiones, pero 

sólo se han considerado para el análisis, las que se recogen en la Tabla 2.6. Las 

medidas se realizaron en modo transmisión.  

 

 
Tabla 2.6. Valores de distancia interplanar y de energía para cada una de las 

reflexiones medidas en EDDI. 

 

2.4.2. Método del sen2 Ψ 
 

La determinación de deformaciones residuales mediante técnicas de difracción se 

basa en la medida del desplazamiento de los picos de difracción respecto a un valor 

de referencia, ver Figura 2.11.  

 

 

Figura 2.11 Variación de un pico de difracción perteneciente a un familia de planos 

{hkl} de una muestra tensionada respecto a una muestra de referencia libre de 

tensiones.  
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De esta forma es posible calcular las componentes de las deformaciones a partir de 

los valores de distancia interplanar d (hkl) utilizando la expresión:  

 

                                                                                          (2.1) 

 

Donde d (hkl) es el valor de la distancia interplanar medida del material estudiado y d0 

(hkl) es el valor de referencia en una muestra libre de tensiones del mismo material. 

 

Dado que la geometría de las muestras utilizadas es cilíndrica, se adopta un sistema 

de coordenadas cilíndrico en el que los ejes principales se corresponden con las 

direcciones principales de tensión (axial, radial y tangencial). Al hacer coincidir los ejes 

geométricos de la muestra con las direcciones de tensión principales se asume que no 

hay componentes de cizalla. Por lo tanto el tensor de deformaciones viene dado por la 

expresión: 

 

                                          (2.2) 

 

Donde εax εrad y εtan son las componentes principales del tensor de deformaciones. 

 

Figura 2.12 Sistema de coordenadas cilíndricas utilizado. 
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Las medidas de TR se realizaron a lo largo de dos ejes diametrales de las muestras a 

intervalos de 1,5 mm. Desde r =0 hasta r= R, siendo R el radio de la muestra. Como ya 

se ha visto las muestras son cilíndricas de 13 mm de diámetro y 25 mm de longitud.  

Para determinar las componentes de deformación principales del tensor (2.2) se utiliza 

el método del sen2 Ψ [43] [97]. Este método consiste en medir a diferentes posiciones 

alrededor del ángulo Ψ , formado por el eje de extrusión y el vector de difracción Q, 

Figura 2.13 (a). En primer lugar se miden las componentes axiales pasando por el 

centro y luego las radiales/tangenciales, ver Figura 2.13 (b) y 2.13 (c). 

Para cada posición, se han medido 15 ángulos ψ entre Ψ = 0º y Ψ = ± 90º, o lo que es 

lo mismo, entre sen2 Ψ = 0 y sen2 Ψ = 1, girando la muestra. El tiempo de medida en 

cada punto fue de 50s. 

Las deformaciones residuales medidas a partir de la distancia interplanar son 

deformaciones promedio de todos los granos, cuyos planos cristalográficos producen 

difracción, dentro del volumen de medida. Al trabajar con radiación sincrotrón el haz 

blanco permite medir simultáneamente las direcciones cristalinas de todos los granos 

cuyas familias de planos cristalográficos (hkl) son paralelos al vector de difracción. Por 

este motivo cada grano de una familia determinada de planos tiene un valor de 

deformación, y el valor de la deformación promedio vendrá dado por las 

deformaciones de todos los granos pertenecientes a una misma familia de planos 

cristalográficos contenidos en el volumen de medida, Figura 2.14. 

La intensidad difractada para una orientación dada, se asocia a la cantidad de cristales 

con esa orientación. En las medidas de deformación sólo contribuyen granos con 

planos orientados en posición de Bragg dentro del volumen de medida, si se cambia la 

orientación de la muestra, difracta otra población de granos. Es decir la deformación 

medida se corresponde con el promedio espacial de la población de granos orientados 

favorablemente. Se analizaron así los planos con mayor intensidad difractada: (111), 

(200), (311), (220).  

La deformación elástica medida puede traducirse en una expansión o en a una 

contracción de los planos cristalinos de la red. La expansión de la red dará lugar a 

tensiones positivas o en tracción, y la contracción de la misma a tensiones negativas o 

de compresión.  
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Figura 2.13. (a) Definición del ángulo Ψ formado entre el eje de extrusión y el vector de 

difracción, Q. (b) Posición de la muestra para determinar las componentes axiales y 

las componentes radiales/tangenciales. 

 

 

 

Figura 2.14 Esquema de como se genera un pico de difracción en un agregado 

policristalino. 
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Por otro lado, las medidas directas en un experimento de radiación sincrotrón son 

medidas de energía E (hkl). A partir de estos valores de energía, utilizando la ley de 

Bragg, en modo energía dispersiva, se pueden determinar los valores de distancia 

interplanar, utilizando la expresión: 

 

( )
θΕ sen(hkl)2

hc
=hkld                                                                            (2.3) 

 

Donde h es la constante de Planck, c la velocidad de la luz, θ es el ángulo de 

difracción o de Bragg y Ε(hkl) la energía correspondiente a cada pico de difracción. 
 
Si se representan los valores obtenidos de d (hkl) frente a sin2 Ψ para los distintos 

giros, Figura 2.15, los datos se deben ajustar a una línea recta. El comportamiento es 

lineal si el sistema de referencia elegido coincide con uno de los ejes principales, es 

decir, no hay componentes de cizalla. Suponiendo que la medida se realiza en el 

centro de la muestra, el valor de la distancia interatómica extrapolado en sen2Ψ = 0 

corresponde a la componente axial, mientras que en sen2Ψ = 1, corresponde con la 

componente radial y tangencial (Figuras2.13 (b) y (c)). 

 

En el centro de la muestra coinciden la componente radial y tangencial pero fuera del 

centro de las probetas, las componentes radial y tangencial no son iguales. Por esto, 

se realizaron dos barridos a lo largo de dos ejes diametrales perpendiculares para 

calcular el valor de dichas componentes fuera del centro. Al trabajar en simetría 

cilíndrica el valor de cada una de las componentes proviene de puntos equivalentes a 

lo largo de los ejes diametrales perpendiculares [25]. 
 

 
Figura 2.15 Distancia interplanar d (100) frente a sin2 Ψ [98]. 
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Posteriormente, a partir de las deformaciones, es posible obtener el valor de las 

tensiones residuales totales TRT aplicando ecuación de Hooke generalizada según la 

ecuación  

 

[ ])()1(
)21)(1(

E
kji

TOTAL
i εενεν

νν
σ ++−

−+
=                                                         (2.4)  

 

Que relaciona la tensión total residual, a lo largo de la dirección i con los tres términos 

de deformación, εi εj y εk, a través del módulo de Young E y el coeficiente de Poisson, 

ν. Se definen las constantes A y B en función de las constantes elásticas del material 

como: 

 

                                                                                     (2.5) 

 

                                                                                    (2.6) 

 

Expresando la ecuación (2.4) en función de A y B, la ley de Hooke adquiere la forma 

 

                                 (2.7) 

 

De esta forma se determinarán tanto las deformaciones como las tensiones totales. En 

ambos casos se utilizará como valor de referencia de partida, d0 (hkl) el obtenido a 

partir de polvos de la aleación 2014Al en estado de tratamiento T4 (similar al de las 

muestras cilíndricas de la aleación en el estado inicial). 

 

2.4.3 Valor de referencia d0 en muestras de polvo de 2014Al 
 

La elección del material de referencia es uno de los puntos críticos en el estudio de TR 

mediante técnicas de difracción. No existe un material de referencia ideal, y aquellos 

que se aproximan a la idealidad son muy difíciles de obtener debido a las diferencias 

microestructurales, entre la referencia y el material objeto de estudio. 

Para llevar a cabo los tratamientos térmicos en las muestras de polvo, estos se 

introdujeron en un tubo cilíndrico de aluminio, en el que mediante un sistema de vacío 

se extrajo el aire, para evitar la oxidación y se introdujo helio, debido a sus buenas 
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propiedades como conductor térmico. De esta forma se garantiza que el tratamiento 

térmico del polvo sea lo más efectivo y homogéneo posible. Posteriormente se selló el 

tubo, con el polvo en la atmósfera de helio en su interior, y se realizaron los 

tratamientos térmicos de solubilización y temple para alcanzar el estado de 

precipitación T4 descritos en la sección 2.2 de este capítulo.  

Las muestras de polvo se introdujeron en viales de vidrio cilíndricos, para evitar 

posibles efectos geométricos, y se midió la distancia interplanar d0 (hkl) para las 

familias de planos {311}, {111}, {200} y {220} utilizando la técnica del sen2Ψ. En este 

caso sólo se midieron 10 ángulos Ψ para una única posición en el interior de la 

muestra. En la Figura 2.16 se muestra el dispositivo de vacío y el horno vertical donde 

se realizaron los tratamientos térmicos del polvo de 2014Al. También se muestra el 

vial de vidrio donde se depositaron para llevar a cabo las medidas de distancia 

interplanar mediante difracción de radiación sincrotrón. 

 

 

Figura 2.16 (a) Dispositivo de vacío para la preparación del polvo 2014Al y horno 

vertical para el tratamiento térmico de solubilización. (b) Vial de vidrio con polvo de 

2014Al en T4 donde se hicieron las medidas para determinar el valor de referencia d0 

(hkl) libre de tensiones. 

 

2.5 CARACTERIZACIÓN MECÁNICA 
 
2.5.1 Ensayos de dureza  
 

La evolución del endurecimiento por precipitación se caracterizó mediante medidas de 

macro dureza Vickers utilizando una carga de 20Kg (HV20) durante un tiempo de 15 s 

con un durómetro UAE/020 según la norma UNE-EN ISO 6507-1. Los ensayos se 

realizaron aplicando la carga en dirección longitudinal a la dirección de extrusión. 
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Se realizaron tras distintos tiempos de tratamiento isotérmico de envejecimiento en 

baño de arena a 200ºC hasta completar 400 horas, después de un tratamiento de 

solución sólida a 530ºC durante 2h y temple en agua a temperatura ambiente. Este 

procedimiento se llevó a cabo en muestras de la aleación 2014Al de partida, es decir 

en muestras extraídas de los cilindros extruidos de 38 mm de diámetro. La preparación 

de muestras consistió en desbaste y pulido convencionales hasta 1 µm. 

 

2.5.2 Ensayos de tracción 
 

Los ensayos de tracción se realizaron en una máquina universal de ensayos Servosis 

ME-405 de 100kN empleando una velocidad de deformación inicial de 10-4s-1 y una 

celda de carga de 50 kN. Las probetas de tracción se mecanizaron a partir de las 

barras extruidas de 38 mm de diámetro. Las probetas eran cilíndricas, con cabeza 

roscada, de 10 mm de longitud y 3mm de diámetro en la zona calibrada. Se 

mecanizaron las probetas en dos direcciones respecto a la dirección de extrusión (de 

la barra original de 38 mm) longitudinal y transversal. 

 

A partir de los ensayos se determinó el límite elástico de la aleación,  calculado como 

el valor de tensión en la intersección entre la curva de tracción y la línea paralela a la 

parte lineal (elástica), para un valor de deformación de 0,2 %. Se muestra una imagen 

de la máquina de tracción y de las probetas de tracción mecanizadas en la Figura 

2.17.  

 

 

Figura 2.17 (a) Máquina de ensayos universal Servosis ME-405 (b) Imagen de las 

probetas de tracción mecanizadas con respecto a la dirección de extrusión de las 

barras AR en configuración longitudinal y transversal. 
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3.1 CARACTERIZACION MICROESTRUCTURAL 

En esta sección se presentan los resultados de la microestructura de los materiales re-

extruidos: los que se han caracterizado mediante difracción de radiación sincrotrón 

para determinar el estado de tensiones residuales. 

 

3.1.1 Microscopía Electrónica de Barrido, MEB 

En la Figura 3.1 se muestran las micrografías obtenidas mediante MEB del material re-

extruído, correspondientes a una sección longitudinal y trasversal de la muestra. 

 

 
Figura 3.1 Microestructura de la aleación 2014Al (a) sección longitudinal (b) sección 

transversal. 

 

Los granos se alargan en la dirección de extrusión como se observa en la Figura 

3.1(a) y su forma puede considerarse equiaxial si se observan en la sección 

transversal a la dirección de extrusión, Figura 3.1 (b). Se evidencia la presencia de 

precipitados en la microestructura que se asientan mayoritariamente en las fronteras 

de grano. La mayoría de estos precipitados son intermetálicos Al2Cu, de estructura 

tetragonal, con forma aproximadamente esférica y de pocas micras de diámetro [99]. 

 

 
Figura 3.2 Micrografías ópticas de la aleación re-extruida 2014 Al (a) longitudinal (b) 

transversal. 
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Figura 3.3 Histogramas de tamaño de grano para secciones longitudinal y transversal 

de la aleación 2014Al. 

 

Los histogramas de tamaño de grano, al igual que las micrografías muestran que el 

tamaño de grano medio de la aleación es de 3,3 µm en la dirección transversal y 4,3 

µm en la dirección longitudinal, con una relación de aspecto aproximada de 1,7.  

 

3.1.2 Difracción de rayos X. Textura. 
 

La figura inversa de polos de la muestra re-extruida de la aleación 2014Al se presenta 

en la Figura 3.4. 

 
Figura 3.4. Figura de polos inversa mostrando la textura de la muestra re-extruida de 

la aleación 2014Al. El valor máximo de las componentes [111] y [100] es de 7,4. 
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Durante el proceso de extrusión, el material ha alcanzado una textura de fibra que se 

caracteriza porque los cristales se orientan con una dirección cristalográfica común al 

eje de extrusión, pero quedan rotados aleatoriamente alrededor del mismo [100]. Las 

componentes de textura con intensidad máxima son las componentes [111] y [100]. 

Ambas componentes se corresponden con la dirección paralela a la dirección de 

extrusión. La fracción en volumen de las componentes [111] y [100] son las 

mayoritarias en el promedio global de toda la muestra, Tabla 3.1 

La información relativa a la textura de la matriz y a la fracción en volumen de cada 

componente de textura se obtiene a partir de la función de distribución de 

orientaciones, FDO. En el presente estudio la FDO se calculó a partir de las figuras de 

polos correspondientes a las familias de planos {111}, {200}, {311} y {220} ver Figura 

3.5. 

El número de figuras de polos óptimo para el cálculo de la FDO depende tanto de la 

simetría cristalina como de la intensidad de la textura del material. Para un sistema 

cúbico como el caso del aluminio por lo general la FDO se calcula a través de las 

figuras de polos [101].  

 
 

Figura 3.5. Figuras de polos para las cuatro familias de planos analizadas. 
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En la Tabla 3.1 se representan las fracciones en volumen de asociados a las 

orientaciones preferenciales. Se han estudiado cuatro componentes: [111], [200], [311] 

y [220]. Cada una de las componentes de textura analizada está formada por granos 

cuya posición e intensidad se refleja en la figura inversas de polos mientras que su la 

fracción en volumen, Fv, se obtiene integrando la FDO [102].  

 

 
Tabla 3.1 Fracciones en volumen para cada orientación analizada. 

 

Se ha obtenido una fracción en volumen de granos orientados al azar de 0,04. Debido 

a que es un valor muy bajo, se le ha asignado su porcentaje a la componente de 

textura [200]. Atendiendo a la posición de las componentes en el triángulo 

estereográfico, la [200] es la componente más cercana. 

 

3.1.3 Difracción de electrones retrodispersados. Microtextura 
 

Los mapas de orientaciones en probetas extraídas del centro y a 5 mm del centro de la 

barra re-extruida se muestran en la Figura 3.6. De esta forma se puede estudiar el 

gradiente microestructural que resulta de los tratamientos termomecánicos a los que 

ha sido sometido el material.  

Los mapas de orientaciones aportan información adicional de cómo se distribuyen los 

granos en el material. En la Figura 3.6 (a), se observa cómo los granos con la misma 

orientación cristalográfica se agrupan, siendo mayoritarios los granos con orientación 

[111] (azules) con respecto a los orientados según [200] (rojos). Las componentes de 

textura predominante en el centro de la muestra son la [111] y la [200], ambas se 

atenúan a medida que se alejan del mismo. Por el contrario, las componentes [311] y 

[220] prácticamente no se dan en el centro y sí cerca de la superficie de la barra. Este 

hecho, pone de manifiesto el gradiente microestructural que presenta la muestra.  
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Los resultados de la microtextura que resultan de los mapas de orientaciones son 

consistentes con los de la macrotextura descrita por la figura de polos inversa y las 

figuras de polos, Figuras 3.4 y 3.5. 

Después del proceso de re-extrusión las componentes de la textura de fibra no 

cambian con respecto a la barra original, pero están mejor definidas. Los máximos de 

intensidad se hacen más pronunciados sobre todo en el centro de la muestra.  

Las direcciones cristalográficas reconocidas (indexación) fueron, aproximadamente, de 

un 85% del área medida, quedándose sin indexar algunas zonas correspondientes con 

fronteras de grano. El software permite corregir los puntos no indexados 

reemplazándolos por orientaciones afines con las de sus granos vecinos, hasta una 

indexación del 100 %. Los mapas que se muestran en la Figura 3.6, se han tratado 

teniendo en cuenta que algunas de las fronteras no definidas se corresponderían a 

fronteras de muy bajo ángulo, 2º, que no se han considerado en el tratamiento de 

estos mapas de orientaciones. 

 

 

 

Figura 3.6. Mapa de orientaciones de la aleación 2014Al (a) en el centro de la barra (b) 

a una distancia de 5 mm del centro. 
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3.2 CARACTERIZACIÓN MECÁNICA 
 

3.2.1 Ensayo de Dureza Vickers. Curva de Envejecimiento. 
 

En la Figura 3.7 se muestran la curva de envejecimiento para la aleación 2014Al 

donde se representa la evolución de la dureza del material con el tiempo de 

tratamiento térmico. Cada uno de los valores de dureza Vickers representado se 

corresponde con el valor promedio de cuatro indentaciones sobres la muestra. Las 

indentaciones se han hecho abarcando toda el área de la muestra en cada uno de los 

estados de tratamiento térmico a 200ºC (T4, 1h, 1h 30 min, 2h, 3h,… hasta alcanzar 

las 400 h de tratamiento).  
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Figura 3.7 Evolución de la dureza con el tiempo de envejecimiento a 200ºC después 

de un tratamiento de solubilización (530º) y temple (en agua a temperatura ambiente).  

 

Se observa un aumento progresivo de la dureza hasta alcanzar las 4 horas de 

tratamiento y una disminución a partir de entonces, después de haber alcanzado el 

valor máximo de dureza (149 VH20). La dispersión media en los resultados es de 

±3VHN. La baja dispersión en las medidas se atribuye a la homogeneidad de la 

microestructura de la muestra a nivel macroscópico. Los ensayos de dureza sólo se 

llevaron a cabo en muestras AR. El objetico es estudiar la evolución de la dureza con 

el tiempo, y el comportamiento que describe la curva de envejecimiento es igual en el 

caso de las muestras AR y re-extruidas ya que el fenómeno de precipitación no se ve 

alterado por el hecho de re-extruir la barra original. Para el caso de las muestras re-
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extruidas se obtendrían valores de dureza más altos según la relación de Hall-Petch 

[103] (el tamaño de grano disminuye 1 μm según los resultados obtenidos en los 

grano, Figura 3.3), pero la cinética de precipitación y, por tanto, la variación con el 

tiempo de la dureza es similar para la barra extruida y re-extruida. 

 

3.2.2 Ensayos de Tracción. 

Los resultados de los ensayos de tracción uniaxial para la evaluación de las 

propiedades mecánicas se muestran en la Figura 3.8. 

 

Figura 3.8 Curvas de tensión - deformación ingenieril para la aleación 2014Al en 

configuración longitudinal y transversal respecto al eje de extrusión de la barra original.  

 

A partir de los ensayos de tracción es inmediato determinar el límite elástico de la 

aleación monofásica. El límite elástico es una de las propiedades más sensibles a la 

dirección de ensayo. El hecho de inducir una textura de fibra en el material mejora las 

propiedades mecánicas en esa dirección de ahí a que el valor longitudinal del límite 

elástico (paralelo a la dirección de extrusión) es mayor que el obtenido en la dirección 

transversal, Tabla 3.2. Sin embargo, es necesario obtener un valor del límite elástico 

de cada conjunto de granos con igual orientación (cristal) dentro del policristal.  

 

 
Tabla 3.2 Valores del límite elástico, σy , en MPa 



RESULTADOS 
 
 

70 
 

3.3 DEFORMACIONES RESIDUALES  
 

Durante los procesos termomecánicos de extrusión y temple se genera una 

distribución no uniforme de deformaciones residuales en el interior del material. Estas 

deformaciones se traducen en una expansión o en a una contracción de los planos 

cristalinos de la red. La expansión de la red dará lugar a tensiones positivas o en 

tracción, y la contracción de la misma a tensiones negativas o en contracción.  

Para calcular las deformaciones residuales es necesario disponer de un valor de 

referencia libre de tensiones a través de la expresión (2.1). Para la caracterización de 

la tensión residual macroscópica basta con un único valor de referencia que sea 

representativo del material. El hecho de que la deformación no se produce de igual 

forma para las distintas direcciones de la red cristalina indica que es necesario 

disponer de un valor de referencia para cada plano cristalográfico si se quieren 

determinar las deformaciones y tensiones residuales. Para la obtención del valor de 

referencia d0 (hkl) libre de tensiones macro y microscópicas se ha optado por 

comenzar con el valor suministrado por polvos de la aleación 2014Al en estado de 

precipitación T4. En el siguiente apartado se resume el método de medida así como 

los resultados obtenidos del d0 (hkl) para cada plano. 

 

3.3.1 Determinación del parámetro d0 (hkl) libre de tensiones: Método del polvo 
 

Este método permite disponer de un valor de referencia libre de tensiones 

macroscópicas y microscópicas en muestras de polvo de la misma aleación del que 

está fabricado el material a estudiar. Para ello se ha empleado la técnica del sen2ψ. El 

polvo de 2014Al es una muestra policristalina sin una orientación preferente (sin 

textura) donde cada uno de sus cristales individuales y consecuentemente sus planos 

están distribuidos en todas las direcciones del espacio con igual probabilidad. Por este 

motivo, en el caso del polvo únicamente es necesario realizar las medidas de sen2ψ en 

una única dirección. En el presente trabajo se ha considerado la dirección axial, 

rotando la muestra alrededor del eje de extrusión. Los barridos realizados constaron 

de 10 ángulos ψ para cada posición de la muestra con un incremento de 10 grados 

entre cada uno de ellos. Por lo tanto el valor de referencia d0 (hkl) será el promedio de 

las 10 medidas realizadas. La Figura 3.9 recoge los resultados de la distancia 

interplanar para los planos {311}, {111}, {200} y {220}.  
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Figura 3.9 Respuesta lineal de d0 (hkl) frente al sen2ψ para los planos {311}, {111}, 

{200} y {220}. 

 

Los resultados muestran una respuesta lineal de la distancia interplanar frente al 

sen2ψ que da cuenta de que el material de referencia no presenta componentes de 

tensión de cizalla. Adicionalmente, es necesario obtener un comportamiento horizontal 

de d0 (hkl) frente al sen2ψ que se corresponde con un estado libre de tensiones en las 

direcciones principales. Se extrae de los resultados de la Figura 3.9 que la muestra de 

polvo estudiada puede considerarse como una referencia válida para el cálculo de 

deformaciones residuales. En el caso de los planos {200} y {311} el comportamiento es 

totalmente lineal; la ligera pendiente que se observa en el caso de los planos {111} y 

{220} es debida a la dispersión de los datos, lo que se manifiesta claramente en las 

barras de incertidumbre asociadas a cada punto medido.  

En la Tabla 3.3 se resumen los valores promedio del parámetro d0 (hkl) para cada 

plano y el incremento, en valor absoluto, de d0 (hkl) entre sen2ψ=1 y sen2ψ=0.  
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Tabla 3.3 Valores del parámetro de referencia d0 (hkl) obtenidos a través del método 

del polvo para cada plano estudiado. Se muestran las deformaciones debidas al 

incremento dado por la diferencias de d0 en sen2ψ = 1 menos d0 en sen2ψ= 0 para 

cada plano. 

 

La obtención de un valor de referencia libre de tensiones es crucial en el análisis de 

las deformaciones y tensiones residuales mediante técnicas de difracción. Distintos 

trabajos en la literatura determinan que un error de 0,01% en la medición de d0 da 

lugar a un aumento significativo (de hasta 1000 με) en el cálculo de deformación [56], 

[62]. Se extrae de los resultados de la Tabla 3.3, que los valores de referencia 

obtenidos tienen una incertidumbre asociada un orden de magnitud más pequeño, por 

debajo del cual, el valor de referencia induce valores de 1000 με en las medidas de 

deformación. Si se calcula la deformación equivalente para cada plano dada por el 

valor de Δd0, Tabla 3.4, se tiene que los valores de d0 (hkl) se corresponden con 

valores libres de deformaciones ya que son del orden de 10-5-10-4. Se considera que el 

valor de referencia es válido para calcular las deformaciones y tensiones residuales 

totales. 

 

 
Tabla 3.4 Valores de la deformación equivalente, dadas por Δd0 para cada plano. 

 

Sustituyendo los valores de d0 (hkl) para cada plano en la expresión que define la 

distancia interplanar dada, para una estructura cúbica, por la ecuación: 

 

                                                                 (3.1) 
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Se obtiene que el valor del parámetro de red, a0 es, como era de esperar, constante 

independientemente del plano considerado, Tabla 3.5. Resultado que aporta 

consistencia a los valores de d0 (hkl) obtenidos mediante el método del polvo porque 

describen una estructura cúbica como es para el aluminio. 

 

 
Tabla 3.5 Parámetro de red obtenido para los polvos de la aleación 2014Al. 

 

El parámetro de red obtenido es de 4,034 ± 5 10- 5 Å. El, valor tabulado en la literatura 

del parámetro de red para el Al puro es de 4.045 ± 2 10-5 Å [104]. La diferencia entre 

estos valores radica en la presencia de átomos de cobre propia de la aleación 2014Al, 

Tabla 2.1, que provoca una disminución del parámetro de red del aluminio [58]. El 

parámetro de red se modifica en función del contenido de algunos elementos aleantes 

[105]. 

 

3.3.2 Distribución de las deformaciones residuales.  
 

El proceso de extrusión impone una fuerte textura de fibra en la dirección axial de la 

muestra y un gradiente microestructural en las direcciones perpendiculares radial y 

tangencial. Ambas características establecen la distribución espacial de las 

deformaciones residuales. El posterior proceso de temple, al que se han sometidos las 

muestras cilíndricas, mantienen la misma distribución espacial de las deformaciones 

residuales. Por este motivo, teniendo en cuenta la simetría impuesta por el proceso de 

conformado y del tratamiento térmico, se midió la distancia interplanar en distintos 

puntos a lo largo del diámetro de la las muestras. En cada uno de esos puntos se 
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midieron las componentes axial, radial y tangencial del espaciado interplanar, 

correspondientes a las direcciones principales de las muestras. En la Figura 3.10 se 

muestran los perfiles de las deformaciones residuales totales en función de la distancia 

al centro de la muestra. Las gráficas muestran la variación de las componentes 

principales de deformación a lo largo del diámetro de la muestra. Se trata de perfiles 

parabólicos de deformación, típicos de muestras sometidas a tratamientos 

termomecánicos de extrusión y temple [65] [106]. 

 

 

Figura 3.10 Perfiles de deformación totales para las tres componentes espaciales 

axial, radial y tangencial y para los planos estudiados en estado de tratamiento T4. 

 

Se observa, para todo los planos, un gradiente de las deformaciones por el efecto del 

temple: en tracción en el centro y a compresión en la superficie. El tratamiento térmico 

de temple provoca una expansión de la red cristalina en el centro y una contracción de 

la misma cerca de la superficie para todos los planos analizados. En todos los casos el 

perfil parabólico más pronunciado es el de la componente axial, es el perfil que 

presenta una parábola con mayor curvatura. Este comportamiento pone de manifiesto 

un intenso carácter deviador sobre dicha componente. La extrusión, el temple y la 
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geometría cilíndrica de la muestra favorecen que la componente de deformación más 

pronunciada sea la axial. La componente axial es paralela al eje de extrusión y es la 

dirección en la que se alinean los granos según los resultados de macrotextura 

obtenidos. 

Los perfiles de las componentes radial y tangencial también describen un 

comportamiento similar y el valor de la deformación en el centro coincide para los 

cuatro planos. La excepción a dicho comportamiento se da en los planos {220}.  

El valor de la deformación en el centro coincide, pero el perfil parabólico de la 

componente radial es cóncavo y el de la componente tangencial convexo. Esta 

discrepancia se atribuye a los errores asociados a los valores que describen el perfil 

de la componente radial del plano {220}, ver Figura 3.10 (d). 

Las diferencias en los perfiles de deformación parabólicas para cada uno de los planos 

estudiados son debidas a la diferencia entre sus propiedades mecánicas. El perfil de 

deformación parabólico del {311}, al igual que el del {200}, no es tan pronunciado 

como los de los planos {111} y {220}. Esta diferencia se atribuye a que las propiedades 

mecánicas varían para cada conjunto de granos con distinta orientación cristalográfica. 

Atendiendo al valor de las propiedades mecánicas según la orientación se dividen los 

granos en blandos y duros como se verá a lo largo del capítulo. 

 

 

3.4 TENSIONES RESIDUALES TOTALES  
 
3.4.1 Constantes Elásticas de Difracción 
 

Las medidas de difracción en materiales policristalinos se realizan sobre un volumen 

de medida que contiene un gran número de granos. Por este motivo las deformaciones 

internas medidas son valores promedio para cada plano cristalográfico. Para poder 

determinar la tensión residual a partir de estos valores de deformación promedio es 

necesario calcular el valor de las constantes elásticas específicas para cada 

orientación medida ya que dependen del plano (hkl).  

Las constantes elásticas, CE, se calcularon utilizando el modelo de elasticidad lineal 

de Hill [63], [107], [108], que establece un valor promedio de las mismas entre un 

límite superior y un límite inferior. El límite superior lo impone el modelo de Voigt [109] 

que supone que la deformación es constante para cada orientación de los cristales y el 
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límite inferior viene dado por el modelo de Reuss [110] que asume un estado de 

tensión constante para los granos del policristal. 

A nivel cristalográfico, la aleación 2014Al es un material monofásico policristalino con 

estructura cúbica fcc. Los valores de las constantes elásticas, módulo de Young y 

coeficiente de Poisson vienen dados por las expresiones que se detallan a 

continuación: 

 

                                                       (3.2) 

 

Donde Sij son los coeficientes del tensor de elasticidad y Γ es conocido como el factor 

de Dölle y viene dado por la expresión: 

 

                                                                                 (3.3) 

 

Los coeficientes de Poisson para cada orientación se calculan aplicando la ecuación; 

 

                                                                    (3.4) 

 

 

Donde Cij son los coeficientes del tensor de rigidez   

 

Los valores de los coeficientes de elasticidad Sij y de rigidez Cij, están tabulados y para 

el caso del aluminio se han utilizado los que se presentan en la Tabla 3.6 [52]. 

 

 

Tabla 3.6 Valores de los coeficientes del tensor de elasticidad y de rigidez utilizados en 

el cálculo de las constantes elásticas. 
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Tabla 3.7 Constantes elásticas para cada plano. 

 

A partir de los resultados obtenidos para las constantes elásticas de difracción, Tabla 

3.7, se establece la clasificación de los granos que conforman el policristal en blandos 

y duros, atendiendo al valor del módulo elástico E(hkl). Los granos blandos son los 

que tienen el valor de módulo más bajo, aquellos cuyos planos cristalográficos son 

paralelos a los planos  (311) y  (200) y los granos duros son los que tienen un valor del 

módulo mayor, cuyos planos cristalográficos son paralelos a los planos (111) y (220). 

 

3.4.2 Distribución de las Tensiones Residuales Totales 
 

El cálculo de las tensiones residuales totales, TRT, se realiza a través de la ley de 

Hooke generalizada, sin más que sustituir los valores de las deformaciones residuales 

obtenidas y el valor de las constantes elásticas para cada plano.  

En la Tabla 3.8 se recogen los valores de las TRT para cada plano y estado de 

tratamiento térmico utilizando como valor de referencia el d0 (hkl) a partir de polvos de 

2014Al en estadoT4. 

En principio, se han agrupado las cuatro familias de planos seleccionadas en virtud de 

la textura cristalográfica que resulta del proceso de extrusión y re-extrusión del 

material de partida, esto es: {311}, {111}, {200 y {220}. 

El cálculo triaxial de tensiones para cada conjunto de granos exigiría, de una manera 

rigurosa, calcular las tensiones de estos granos en posiciones perpendiculares a la 

componente axial, ya que un mismo grano puede difractar en distintas familias de 

planos dependiendo de la componente medida. Como el objetivo es determinar 

tensiones promedio para cada conjunto de granos, se ha considerado que las 

reflexiones medidas para las componentes radial y tangencial, difractan para las 

mismas familias de planos que la componente axial. 
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Tabla 3.8 Valores de Tensiones Residuales Totales, TRT, para todos los planos en las 

direcciones principales de la muestra axial, radial y tangencial y para los cuatro 

estados de tratamiento térmico analizados T4 y 1h, 10h,100h a 200ºC. 
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De los datos de tensiones de la tabla anterior se extrae que, para los cuatro planos 

estudiados, los valores de las TRT de la componente axial para un mismo estado de 

tratamiento térmico son mayores que en sus componentes perpendiculares, radiales y 

tangenciales. Por otro lado, debido a la simetría cilíndrica de las muestras. Los valores 

de la TRT en el centro de la muestra, en R = 0, coinciden para las componentes radial 

y tangencial.  

En las medidas de tensiones residuales se utilizan familias de planos cristalográficos 

de bajo índice y con picos de difracción intensos. En este trabajo se analizan las 

familias de planos cristalográficos: {311}, {111}, {200}, y {220}. Desde el punto de vista 

de las propiedades mecánicas, el plano más representativo del material es el {311} 

pues se considera que es plano más isótropo en el caso del aluminio [111]. Tanto las 

deformaciones como las tensiones medidas en el plano {311} dan idea del 

comportamiento mecánico del material a escala macroscópica.  

Los perfiles de tensiones residuales en función de las dimensiones de la muestra se 

recogen en las Figuras 3.11 a 3.14. Los perfiles de tensión describen un 

comportamiento parabólico al igual que en el caso de las deformaciones. El gradiente 

de deformaciones en el interior del material, debido al proceso termomecánico de 

extrusión y temple, ha generado un estado de la tensión positivo o de tracción en el 

centro y un estado negativo o de compresión en la superficie. Este comportamiento se 

observa en todos los planos aunque existen diferencias entre ellos. 
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Figura 3.11 Perfiles de TRT para el plano {311}. 
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En el caso de familia de plano {311} se observa que la distribución de los perfiles de 

tensiones en las tres direcciones principales es muy parecida, lo que pone de 

manifiesto su carácter isótropo.  

Llama la atención que los valores de tensión para los perfiles de 1h sobrepasan los 

valores del estado T4, y que los valores para 100h sean mayores que para 10 h. Este 

comportamiento se asocia con que no se dispone de un valor de referencia libre de 

tensiones para cada estado de precipitación de la muestra. El valor libre de tensiones 

utilizado en estos cálculos es el del polvo de 2014Al en estado T4. 

En aleaciones envejecibles los precipitados que se forman en la aleación evolucionan 

con el tiempo y afectan a las dimensiones de la red cristalina. El valor de referencia en 

T4 es menor que el valor de referencia para un estado de precipitación de una hora de 

tratamiento térmico a 200ºC y éste, a su vez, es menor que para un estado sobre-

envejecido (100h). En el estado sobre-envejecido la distancia interplanar medida será 

mayor que en T4. Por tanto, al utilizar el valor de referencia d0 (hkl) en T4, común para 

todos los estados de precipitación, la tensión residual total calculada está 

sobreestimada. Por lo tanto, es necesario modificar este dato y disponer de un valor 

de referencia para todos los tratamientos térmicos que den cuenta del estado de 

precipitación de la aleación. El mismo comportamiento se da en el resto de planos. 

Atendiendo a los valores de las constantes elásticas, los granos pertenecientes a la 

familia de planos {311}, son granos blandos con un valor del módulo elástico de 69 

GPa. En la Figura 3.12 se muestran los resultados de los perfiles de tensiones totales 

para la familia de planos {111}. Los granos pertenecientes a la familia de planos {111} 

presentan el módulo elástico más alto (75,5 GPa), se consideran granos duros. Este 

plano muestra un perfil de tensión residual total muy pronunciado en el estado T4. La 

explicación se encuentra en la microestructura. Los granos cuyos planos cristalinos 

son {111} están orientados paralelamente a la dirección de extrusión. La textura de 

fibra favorece la orientación de estos granos en esa dirección y provoca que los 

perfiles de TRT para ese conjunto de granos sean más intensos en la dirección (111). 

Los granos cuyos planos pertenecen a la familia {200} son granos blandos. Poseen el 

valor del módulo más bajo, 63,2 MPa. Los planos {200} están orientados 

paralelamente a la dirección de extrusión pero en este caso no se observan unos 

perfiles de tensiones tan pronunciados como los del plano {111}, Figura 3.13. La 

diferencia en el comportamiento de los perfiles de tensiones entre ambos planos se 

atribuye a su distinta respuesta mecánica. 
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Figura 3.12 Perfiles de TRT para el plano {111}. 
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Figura 3.13 Perfiles de TRT para el plano {200}. 
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Figura 3.14 Perfiles de TRT para el plano {220}. 
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El plano {220} también es un plano cuyos granos son duros representados por un valor 

del módulo elástico de 72 GPa. También presenta perfiles de tensión parabólicos para 

todas sus componentes, Figura 3.14. Se observa que el comportamiento de la 

componente radial en estado T4 difiere del comportamiento esperado, su perfil no es 

tan acusado. Esta desviación puede estar condicionada por la presencia de errores 

experimentales en las medidas, que ya se manifestaron en los cálculos de las 

deformaciones residuales para ese plano. El perfil debiera ser igual al de la 

componente tangencial. Asumiendo está desviación, los perfiles en T4 no son tan 

marcados como los del plano {111}. 

Las diferencias entre las propiedades mecánicas de los granos duros y blandos, se 

manifiestan en la forma de los perfiles de tensiones residuales. En el caso de los 

granos duros, los perfiles parabólicos presentan una curvatura más intensa en el 

estado T4 que en los granos blandos. La clasificación adoptada entre granos duros y 

blandos atiende solamente al valor del módulo elástico. Se verá en el capítulo de la 

discusión, cómo esta clasificación se modifica y se introducen los granos intermedios 

atendiendo también al valor del límite elástico. 

Para todos los planos estudiados, la curvatura de los perfiles se atenúa a medida que 

aumenta el tiempo de tratamiento térmico. Este fenómeno de aplanamiento en la 

curvatura de los perfiles parabólicos da cuenta de un proceso de relajación de las 

tensiones residuales. El proceso de relajación se analizará en detalle en el capítulo de 

la Discusión.  

Del análisis de los resultados recogidos en las Figuras 3.11 a 3.14 se observa que 

para todos los planos analizados: 

 La magnitud de la componente axial, Ψ=0º, es mayor que la de la 

correspondiente componente radial/tangencial, Ψ=90º en el centro de la 

muestra. Este estado de tensiones deviador a favor de la dirección axial es 

provocado por el proceso de extrusión y la geometría de las muestras 

cilíndricas. El estado de tensiones es parabólico con independencia del estado 

de precipitación en el que se encuentre la aleación. 

 

 El comportamiento de la componente radial y tangencial es igual para todos los 

planos analizados. El valor de la tensión total para R=0 en ambas componentes 

es el mismo, coinciden en el centro de la muestra. 
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 Se pone de manifiesto, que el hecho de no tener un valor de referencia para 

cada estado de tratamiento térmico provoca que la magnitud las tensiones 

residuales totales este sobreestimada en los estados de precipitación distintos 

al estado T4. 

 

 Se observa el fenómeno de aplanamiento en la curvatura de los perfiles 

parabólicos, hecho que da cuenta del proceso de relajación de tensiones 

residuales. 

Los resultados más relevantes obtenidos hasta el momento se resumen en:  

 El proceso de extrusión ha inducido una textura de fibra en el material. El 

conjunto de granos pertenecientes a las familias de planos {111} y {200} están 

orientados paralelamente a la dirección de extrusión.  

 

 A partir de los resultados obtenidos para las constantes elásticas se ha 

establecido que el policristal está formado por granos duros y blandos, 

atendiendo la clasificación al valor del módulo de Young en función de la 

orientación cristalográfica. 

 

 Las deformaciones residuales en las tres direcciones principales, axial radial y 

tangencial se distribuyen de forma parabólica a lo largo de las dimensiones de 

la muestra. 

 

 Las tensiones residuales totales también describen un comportamiento 

parabólico debido al gradiente de deformaciones residuales que se ha 

producido durante el proceso de extrusión y temple. Son de tracción en el 

centro y de compresión en la superficie.  

 
 El comportamiento del plano {311} se considera el más isótropo desde el punto 

de vista de las propiedades mecánicas. Se diferencia con respecto a los planos 

{111} y {220} en que el perfil parabólico de la componente axial no es tan 

pronunciado. El comportamiento del plano {200} es similar al del {311} 

tratándose también éste como un plano que representa granos blandos.  

 
 La magnitud de las TRT en los estados de tratamiento térmico distintos al 

estado T4 está sobrestimada debido a que no se dispone de un valor de 

referencia d0 (hkl) para cada estado de precipitación analizado. El valor de 
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referencia d0 (hkl) libre de tensiones cambia con el estado de precipitación en 

aleaciones envejecibles [58]. Para tener en cuenta el estado de la precipitación 

en el valor del d0 (hkl) se ha desarrollado una nueva metodología que permite 

obtener un valor de referencia para cada plano analizado y estado de 

tratamiento térmico como se verá en el capítulo 4 de la Discusión.  
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4.1 TENSIONES RESIDUALES EN UN MATERIAL MONOFÁSICO 
POLICRISTALINO. 
 

A tenor de los resultados obtenidos, la aleación monofásica policristalina 2014Al 

presenta un estado de tensiones residuales totales con un marcado carácter 

anisótropo en la dirección de extrusión (dirección axial). Habitualmente, en estos 

estudios se realiza una descripción del estado de tensiones residuales macroscópica 

en el caso de aleaciones monofásicas; es decir, no se tiene en cuenta la posible 

presencia de tensiones microscópicas. En este trabajo se pretende superar esta 

limitación y llevar a cabo un análisis multiescala del estado de tensiones residuales de 

una aleación de aluminio monofásica policristalina.  

La tensión residual total de una fase determinada en un “punto” o volumen de medida 

es la suma de la tensión residual macroscópica y la tensión residual microscópica de 

dicha fase, según la expresión,  

 

)(hkl(hkl)
microMACROTOTAL σσσ +=                                                                (4.1) 

 

Como ya se ha comentado, las TRM, se producen durante el temple, donde el material 

sufre un cambio de temperatura rápido y muy acusado en el que las regiones externas 

de la muestra se enfrían antes que las internas. Se produce de esta forma un 

desacoplamiento entre unas regiones y otras del material en un mismo instante de 

tiempo. Hecho que genera deformaciones residuales y, como consecuencia tensiones 

residuales, que se distribuyen por toda la muestra. El estado de la tensión 

macroscópica depende principalmente de la geometría de la muestra, de la velocidad 

de temple, del CET, y del límite elástico del material. 

En relación a las tensiones residuales microscópicas, sin embargo, su origen en una 

aleación monofásica no es el mismo que el caso de las tensiones microscópicas que 

habitualmente se estudian en materiales compuestos de matriz metálica y refuerzo 

cerámico, MCMM. En este caso, las dos fases existentes en estos materiales 

presentan valores diferentes de CET y los cambios de temperatura generados durante 

el temple (o incluso un enfriamiento lento) dan lugar a las TRm como consecuencia de 

una gran diferencia en la contracción térmica que se produce entre ambas fases 

durante el enfriamiento del material. Estas TRm, más conocidas, son habitualmente 

calculadas utilizando el modelo de Eshelby-Whiters [112], [113].  
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El aluminio tiene una estructura cúbica centrada en las caras. Por este motivo, las 

componentes principales del tensor de CET, coinciden, mientras que las componentes 

cruzadas son nulas [52]. Debido a dicha isotropía el origen de las tensiones residuales 

microscópicas no es atribuible a un efecto térmico. Las TRm, en el caso de aleaciones 

de aluminio, tienen un origen mecánico y se encuentra en el proceso de extrusión. 

Durante el proceso de extrusión se produce una deformación plástica severa no 

homogénea del material. Ello provoca la reorientación de unos granos con respecto a 

otros y un reparto de las deformaciones elástica y plástica que depende de la re-

orientación que ha experimentado cada cristal y, con ello, a distintas respuestas 

mecánicas [114],[115]. Además, el proceso posterior de calentamiento a alta 

temperatura y temple, el que genera la TRM, también puede modificar o alterar el 

estado de TRm generado en la extrusión. 

Para realizar un análisis multiescala del estado de tensiones residuales macroscópicas 

y microscópicas en la aleación estudiada en este trabajo, se ha desarrollado un 

procedimiento para separar las tensiones residuales en las diferentes familias de 

granos del material, Figura 4.1. Para ello, y esto constituye una aportación relevante 

de esta investigación, ha sido necesario extender el modelo del compuesto para el 

caso de las tensiones microscópicas entre familias de granos y poder calcularlas. 

Adicionalmente se han desarrollado otros dos modelos, denominados de diferente 

módulo y limite elástico, DMLE, para calcular las tensiones residuales intergranulares. 

 

 

Figura 4.1 Diagrama de flujo que describe el proceso de análisis multiescala de 

tensiones residuales en una aleación monofásica de aluminio. 
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En resumen, con los modelos desarrollados en este trabajo se ha llevado a cabo un 

análisis multiescala del estado de tensiones residuales para una aleación de aluminio 

monofásica policristalina, para las que habitualmente sólo se lleva a cabo un análisis 

de la tensión macroscópica. 

 

 

4.2 MODELO DEL COMPUESTO EXTENDIDO 
 

En materiales polifásicos, donde existen dos o más componentes con distintas 

propiedades mecánicas y térmicas, el reparto de las tensiones entre las diferentes 

fases viene dado por la regla de las mezclas (1.5). La regla de las mezclas tiene en 

cuenta la tensión total de cada una de las fases, así como su fracción en volumen. 

Esta metodología, que permite la separación de tensiones residuales, ha sido 

ampliamente utilizada en el caso de materiales compuestos [43], [63], [64]. Y es la que 

se emplea también para el presente caso. La modificación que se ha considerado en 

este trabajo consiste en extender el modelo del compuesto o regla de las mezclas para 

abordar dichos cálculos. 

En el procedimiento habitual para determinar el estado de TRM en una aleación 

monofásica policristalina se tiene en cuenta dos supuestos: 

(A) Existe una familia de planos cristalográficos para los cuales los cambios en la 

distancia interplanar (expansiones o contracciones) debido a un estado tensional (la 

TRM) dan cuenta del comportamiento macroscópico e isótropo de la aleación. En el 

caso de las aleaciones de aluminio esta familia de planos es la {311}, [111], [116]. Por 

lo tanto, el resto de reflexiones (111), (200) y (220) no se consideran para el cálculo. 

(B) Las tensiones residuales microscópicas, TRm, se consideran despreciables frente 

a la TRM. Por lo tanto la TRM se identifica, bajo este supuesto, con las TRT.  

Si se pretende abordar el cálculo de las tensiones residuales microscópicas, TRm, e 

intergranulares, TRI, hay que modificar el planteamiento anterior. La hipótesis 

planteada en este trabajo asume que cada grano (o conjunto de granos) con una 

determinada orientación cristalográfica en el material monofásico puede equipararse 

mecánicamente a una fase en un material polifásico. De esta manera, cada una de 

estas “fases” se caracteriza, como en el caso de un material compuesto por poseer un 

valor dado de la TRm, que es en realidad un valor promedio de la tensión. Esta 

hipótesis se sustenta en el supuesto de que, desde el punto de vista mecánico, los 
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granos con distinta orientación poseen una respuesta mecánica dependiente de su 

orientación, y pueden, por ello, asimilarse a fases diferentes dentro de la aleación. 

De los resultados obtenidos de las constantes elásticas de difracción, según el modelo 

de Hill, se concluye que la aleación monofásica está formada por granos duros, y 

blandos. Este planteamiento permite explicar el comportamiento mecánico del 

material, en particular el estado de tensiones residuales. Así, la extensión propuesta 

del modelo de compuesto permite obtener una expresión para la tensión residual 

macroscópica en el caso de una aleación monofásica policristalina. La obtención de la 

tensión macroscópica, a partir del modelo del compuesto, considera cada conjunto de 

granos con distinta orientación como si de una fase se tratase, así como la fracción en 

volumen que representa dentro de la aleación. Así, la aleación monofásica 

policristalina 2014Al se considera como un material compuesto donde cada conjunto 

de granos cuyas familias de planos (hkl) tienen distinta orientación cristalográfica se 

consideran fases diferentes. 

A tenor de las propiedades mecánicas (módulo de Young) de los granos del material 

estudiado, la aleación 2014Al extruida, se pueden dividir en: granos duros, aquellos 

para los que la normal al plano (111) y (220) es paralela al eje de extrusión; y granos 

blandos, aquellos para los que la normal al plano (200) y (311) es paralela al eje de 

extrusión. Los granos más duros actúan mecánicamente de manera similar a como lo 

hace la fase de refuerzo de un material compuesto y los granos más blandos como la 

matriz del mismo. Comúnmente, se considera que la clasificación de granos en duros 

y blandos depende del módulo de Young. Como se verá a lo largo del capítulo, la 

introducción de granos intermedios atiende también al valor del límite elástico.  

A continuación se detallará el desarrollo matemático necesario para calcular la tensión 

residual macroscópica en la aleación a partir del método del compuesto extendido. 

 

 

4.3 TENSION RESIDUAL MACROSCOPICA  
 

El volumen de medida utilizado es fijo y su tamaño se encuentra en una escala 

intermedia entre la de la variación de las macrotensiones y las microtensiones. Por un 

lado, se considera que este volumen de medida es muy inferior al de la variación de la 

macrotensión. Con ello, se supone un valor constante de la TRM dentro de este 

volumen. Por otro lado, se admite también que el mismo volumen de medida es muy  
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superior al de la variación de la TRm, con lo que también se puede admitir que se 

alcanza un equilibrio de tensiones microscópicas dentro de este volumen. 

De este modo, es posible calcular la tensión residual macroscópica, TRM, a partir de 

las tensiones residuales totales, TRT, mediante la expresión: 

 

                                                                                        (4.2) 

 

Donde fhkl es la fracción en volumen de granos que tienen una dirección normal a los 

planos (hkl) paralela al eje de extrusión común y )(;,, hklTOTAL
kjiσ son las TRT calculadas 

para las direcciones principales de la muestra y para cada una de las orientaciones o 

conjunto de granos analizados; los subíndices (i, j, k, hacen referencia a las 

direcciones principales axial, radial y tangencial). 

En este trabajo se han estudiado los granos cuyos planos cristalinos pertenecen a 

cuatro familias de planos: {311}, {111}, {200}, {220} por lo tanto la ecuación (4.2) se 

convierte en: 

 

(4.3) 

 

Donde además debe cumplirse, 

 

                              (4.4) 

 

Es decir, y por simplificar el modelo, se asume que no existen en la microestructura 

granos con otras orientaciones o con orientaciones al azar. 

Las TRT para cada uno de los planos estudiados se encuentran resumidas en la tabla 

3.8. El cálculo de la tensión residual macroscópica, TRM, se realiza mediante de la 

ecuación (4.3).  

En la Tabla 4.1 se recogen sus valores para las tres componentes (axial, radial y 

tangencial) en distintas posiciones a lo largo del diámetro de las muestras y para los 

distintos tratamientos térmicos utilizados.  

 

 

 

∑
n

1

TOTAL
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Tabla 4.1. Tensiones residuales macroscópicas en las tres direcciones principales de 

las muestra para los distintos estados de tratamiento térmico utilizando como valor de 

referencia el del polvo en estado T4. Entre paréntesis se muestra el valor de la 

incertidumbre asociada a cada medida. 
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La Figura 4.2 recoge los perfiles de tensiones de la componente axial de la TRM 

descritos en la Tabla 4.1. 

-6 -5 -4 -3 -2 -1 0 1 2 3 4 5 6
-200
-100

0
100
200
300
400
500  T4

 1h
 10h
 100h

σ 
(M
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)

Distancia al centro de la muestra (mm)  

Figura 4.2 Perfiles parabólicos de la componente axial de la TRM utilizando como 

referencia el parámetro d0 (hkl) de polvo de la aleación 2014Al en el estado T4. 

 

Todos los perfiles de la Figura 4.2, presentan, como era de esperar, un 

comportamiento parabólico. El valor de tensión es máximo en el centro y disminuye a 

medida que se acerca a la superficie. El estado T4 presenta la mayor variación de 

tensión a lo largo de la muestra. También se aprecia cómo la curvatura de los perfiles 

parabólicos disminuye a medida que aumenta el tiempo de tratamiento, dando cuenta 

del fenómeno de relajación de tensiones. Este comportamiento está en consonancia 

con resultados previos recogidos en la literatura, [19], [82], [117], [118]. Sin embargo, 

las tensiones no están en equilibrio; es decir, no hay una compensación entre la región 

del material en tracción y la región en compresión. Este desequilibrio sugiere que el 

valor de referencia d0 (hkl) del polvo de la aleación 2014Al empleado en el cálculo no 

es adecuado. Este hecho posiblemente sea debido a las diferencias que se producen 

al realizar los tratamientos térmicos en muestras masivas y en polvo. Por este motivo, 

se ha utilizado un método alternativo para determinar el parámetro de red de 

referencia. Se ha aplicado el equilibrio de tensiones en las muestras utilizando las 

ecuaciones clásicas de la mecánica de medios continuos. Esto es posible porque, 

dadas las medidas realizadas en el experimento y asumiendo la simetría axial del 
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problema, se supone conocido el estado de tensión residual en cualquier punto de la 

sección de la muestra. 

Se impone la condición de equilibrio de la TRM en una sección de la muestra ya que 

es la tensión que varía a lo largo de las dimensiones de la misma. 

En muestras cilíndricas y en las que el estado de tensiones obedece a una simetría 

axial, la manera más sencilla de imponer una condición de equilibrio es para esa 

componente que actúa sobre una sección perpendicular al eje de la muestras. Es para 

esta componente para la que se puede integrar, de forma sencilla, los valores de 

tensión en secciones finitas de la barra. También las medidas experimentales 

necesarias para el cálculo se simplifican significativamente empleando esta 

componente y únicamente es necesario realizar medidas a los largo del eje diametral 

de las muestras.  

 

4.3.1 Método de las Parábolas: condición de equilibrio axial. 
 
El método de las parábolas se ha desarrollado con el objetivo de simplificar el análisis 

de tensiones residuales. Su nombre proviene de los perfiles parabólicos de tensión 

residual axial que se encuentran en muestras metálicas cilíndricas y cuyo perfil debe 

estar equilibrado en una sección transversal a la muestra. Consiste en un método 

analítico, según el cual se asigna una función matemática (en este caso la de una 

parábola) al perfil de tensiones. De esta manera, a partir del ajuste de los valores 

discretos de la tensión a lo largo de un eje diametral de la muestra, se utiliza el ajuste 

matemático parabólico para describir el estado de tensiones en cualquier punto de 

este eje. En la literatura se encuentran numerosos trabajos donde los perfiles de 

tensiones residuales se pueden ajustar a una función parabólica [30], [119], 

[120],[121], [122], [123], [124]. En este trabajo también se han obtenido perfiles 

parabólicos para las TRT en muestras cilíndricas que sufren un proceso de extrusión y 

temple. Con estos antecedentes, si se conoce la tensión en un punto de la muestra 

(centro) se puede conocer todo el perfil de tensiones a cualquier distancia del eje 

central de la misma.  

 

La condición de equilibrio de la componente axial (en ausencia de cargas externas 

aplicadas) para un plano de intersección perpendicular al eje del cilindro viene dada 

por la siguiente expresión [7]: 

 

∫ ∫ =R
0

2
0 0ϕσπ ddrrax                                                                                            (4.5) 



DISCUSIÓN 
 
 

99 
 

Donde R es el radio de la muestra y φ es el ángulo alrededor del eje del cilindro. 

Debido a la simetría axial de la muestra la integral (4.5) se reduce a: 

 

                                                                                                        (4.6) 

 

Si la tensión axial a lo largo de un eje diametral de la muestra obedece a la ecuación 

de una parábola se tiene que, la tensión residual viene dada por: 

cbr2arTR ++=σ                                                                                                      (4.7) 

Donde σTR denota la tensión residual a una distancia r del centro de la muestra y a, b, 

y c son los parámetros de ajuste parabólico que dependen de las propiedades físicas 

del material y del proceso de generación de estas tensiones. El parámetro a se refiere 

a la "curvatura" de la parábola, mientras que c es el valor del máximo de tensión de los 

perfiles de TR en el centro de la muestra si el coeficiente b se anula. En el caso de que 

el proceso de enfriamiento rápido o temple sea “ideal”, el perfil parabólico de TR es 

simétrico con respecto al eje del cilindro, por lo que debido a la simetría axial del 

problema, se obtiene que b = 0.  

Integrando en (4.6) la expresión (4.7), se obtiene: 

0=c+bR
3
2

+aR
2
1 2                                                                                                    (4.8) 

 

Teniendo en cuenta que el coeficiente b = 0, condición necesaria para que las 

parábolas sean simétricas, se llega a que la condición de equilibrio viene dada por  

 

2aR
2
1c 






−=                                                                                                              (4.9) 

 

Por lo tanto, utilizando el método de las parábolas propuesto es posible predecir el 

valor de la componente axial de la tensión a cualquier distancia del centro de la 

muestra.  

A partir de los perfiles de tensiones también es posible cuantificar el proceso de 

relajación de tensiones, a partir del aplanamiento de los perfiles parabólicos con el 

∫ =
R

0
0drraxσ



DISCUSIÓN 
 
 

100 
 

tiempo de tratamiento, que se refleja en una disminución de los parámetros a y c de la 

parábola [82]. 

Adicionalmente, a partir de la ecuación de equilibrio de la tensión axial impuesta (4.9), 

se deduce que la distancia al centro de la muestra, r1, para el cual el valor de la TR es 

nulo (para cualquier condición de tratamiento térmico) se expresa como: 

 

r1= R /√2                                                                                                                (4.10)  

 

El procedimiento seguido para equilibrar las parábolas comienza con el proceso de 

simetrización de los datos experimentales. El coeficiente correspondiente al término 

lineal de la ecuación, b, ha de ser nulo. Una vez que las parábolas han sido 

simetrizadas, es posible equilibrarlas. Esto se puede hacer de dos maneras:  

(A) Asumiendo que la curvatura de las parábolas simetrizadas es correcta y por lo 

tanto es necesario determinar el nuevo valor del término independiente de la parábola 

que la equilibra. 

(B) Asumiendo que el término independiente de la parábola es correcto y que, por lo 

tanto, es necesario calcular el nuevo valor de la curvatura de la parábola que la 

equilibra. 

Se ha optado por la opción (A) pues se considera que las variaciones existentes en el 

parámetro de red de referencia, pueden afectar a la magnitud de las tensiones, por 

ejemplo al no considerar correctamente el efecto del estado de precipitación. Sin 

embargo, no parece probable que se modifique su distribución espacial, lo que 

supondría un cambio en la descripción parabólica de las mismas. 

En la Figura 4.3 se muestra una idealización de cómo evolucionan los perfiles 

parabólicos de la tensión axial macroscópica en muestras cilíndricas sometidas a un 

proceso termomecánico de extrusión y temple tras un tratamiento de recocido a una 

temperatura constante durante diferentes tiempos (desde t1 a t4). 
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Figura 4.3 Esquema de perfiles simétricos de TR de la componente axial y proceso de 

“aplanamiento” de los mismos con tiempos crecientes de un tratamiento de recocido. 

 

La tensión es positiva en el interior de la muestra y negativa cerca de la superficie, tal 

como se describe en la bibliografía [77]. Para el caso ideal donde el coeficiente del 

ajuste parabólico b = 0, el comportamiento de los coeficientes c (valor de la tensión en 

el centro de la muestra) y a (curvatura de la parábola) es similar: experimentan una 

disminución a medida que aumenta el tiempo de envejecimiento. 

El método de las parábolas permite por un lado determinar los perfiles de tensiones en 

muestras cilíndricas sometidas a un temple. Los de la componente axial vienen 

descritos por parábolas sobre las que, por otro lado, se impone la condición de 

equilibrio. Esto permite determinar el valor de referencia, libre de tensiones, para cada 

plano y estado de tratamiento térmico, d0
hkl(TT), tal y como se verá a continuación.  

 

4.3.2 Método de las parábolas: Determinación del valor de referencia d0
hkl(TT). 

 

A través de las medidas realizadas a lo largo del diámetro de la muestra [65] y de la 

condición de equilibrio impuesta en la componente axial de la TRM (4.3) es posible 

calcular valores de d0
hkl(TT) para cada plano y estado de tratamiento térmico. 

Como la TRM presenta un perfil parabólico, al aplicar la condición de equilibrio de 

tensiones a la componente axial se obtiene que: 

2
2
1 aRMACRO

ax 






−== cσ                                                                                  (4.11) 
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Donde MACRO
axσ  es el valor de la tensión en r=0, siendo ésta una parábola equilibrada. 

A partir de la condición de equilibrio (4.11) se puede calcular el valor de 

referencia, d0
hkl(TT) que equilibra los perfiles parabólicos para este valor de tensión 

MACRO
axσ . El método del equilibrio, asegura que los valores de d0

hkl(TT) son válidos 

como referencia tanto para las macrotensiones como para las microtensiones. Para 

ello, sustituyendo en la condición de equilibrio (4.11) el valor de la tensión macro dada 

por (4.2) y expresando la tensión total en términos de la distancia interplanar y de las 

constantes elásticas, se tiene que 

 

                           (4.12) 

 

Las constantes A y B dependen de las constantes elásticas del material y vienen 

dadas por las expresiones: 

 

                                                                                                              (4.13) 

 

                                                                                                                 (4.14) 

 

Donde E es el módulo de Young y ν el coeficiente de Poisson. 

 

La finalidad de este procedimiento matemático es obtener una expresión de la tensión 
MACRO
axσ  equilibrada en función del parámetro de red. A partir de este valor se calcula 

la distancia interplanar de referencia para los diferentes tratamientos térmicos, y para 

las distintas familias de planos,  d0
hkl(TT), según las expresiones de la Tabla 4.2. 
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Tabla 4.2 Valores de hkl
0d  en función del parámetro de red aplicando la ecuación de 

distancia interplanar. 
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Expresando el valor de hkl
0d  en función del parámetro de red y desarrollando la ecuación (4.6) se llega a, 
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(4.15) 

 

El valor de a0 obtenido para todos los planos y para cada estado de TT se resume en la Tabla 4.3 

 
Tabla 4.3. Parámetro de red a0 obtenido a partir del método del equilibrio. 
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Los valores de referencia para los diferentes tratamientos térmicos,  d0
hkl(TT), Tabla 

4.4, se obtienen sustituyendo el valor promedio del parámetro a0 en las expresiones de 

la Tabla 4.2. 

Por tratarse de una aleación envejecible, el parámetro de red se modifica con el 

tiempo de tratamiento térmico. Así, los valores de la distancia interplanar también 

experimentan una evolución con el tiempo de tratamiento térmico [92], Tabla 4.4.  

 

 
Tabla 4.4 Valores de referencia para cada plano y TT obtenidos a partir del método del 

equilibrio y la incertidumbre asociada a cada medida. 

 

Si se representa la evolución del parámetro d0
hkl(TT) con el tiempo de tratamiento, 

Figura 4.4, se observa que los valores de d0
hkl(TT) siguen una evolución similar a la 

dureza, ver Figura 3.6. Por lo tanto, y de acuerdo con trabajos anteriores [125], se 

puede afirmar que el valor de d0
hkl(TT) está condicionado por el estado de precipitación 

de manera similar a como lo está la dureza. Además, el valor de referencia d0
hkl(TT) 

obtenido mediante el método de las parábolas permite calcular de manera fiable las 

tensiones residuales en muestras metálicas cilíndricas donde existe una influencia del 

estado de precipitación de la aleación 2014Al [58], [126], en el parámetro de red.  
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Figura 4.4 Evolución del valor de referencia, libre de tensiones, d0
hkl(TT), con el tiempo 

de tratamiento térmico a 200ºC para cada uno de los planos estudiados. 

 

Para todos los planos analizados, la evolución de d0
hkl(TT) con el tiempo de tratamiento 

experimenta un máximo a las 10h. En la curva de envejecimiento del material, el 

máximo se alcanza a las 4h de tratamiento. El hecho de que el tiempo para el cual se 

alcanza el máximo estado de endurecimientos no coincida se puede asociar a que no 

se ha determinado el valor de  d0
hkl(TT) en el estado de 4h. 

En la Tabla 4.5 se comparan los valores de  d0
hkl(TT) obtenidos mediante el método del 

polvo y el método de las parábolas en T4. 

 

 
Tabla 4.5 Valores del parámetro de red, a0 obtenidos mediante el método del polvo y el 

método del equilibrio en estado de tratamiento térmico T4. 
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El parámetro de red obtenido en T4 a partir del método del polvo es menor que el 

obtenido a partir del método del equilibrio de tensiones de la aleación 2014Al en el 

mismo estado T4. El resultado esperado es que ambos valores coincidan para los dos 

estados por tratarse de una constante en una estructura fcc. La discrepancia se asocia 

a la influencia de elementos de aleación, en particular átomos de Cu, en las distancias 

interplanares de la red de aluminio. En el estado, T4, la proporción de Cu en solución 

solida aumenta, lo que provoca una disminución del parámetro de red del Al. Por otro 

lado, en el método del equilibrio, se considera una muestra cilíndrica de la aleación 

2014Al donde la proporción de Cu en solución solida disminuye y el parámetro de red 

de Al aumenta [58] a medida que aumenta el tiempo de tratamiento. Por lo tanto la 

diferencia entre los valores del parámetro de red para la aleación 2014Al encuentra su 

explicación en la cantidad de átomos de cobre en solución sólida.  

De los resultados obtenidos del análisis químico del polvo y de una muestra masiva de 

la aleación 2014Al, Tabla 4.6, se extrae que la composición química de las muestras 

de polvo difiere con respecto a la muestra masiva en la proporción de algunos 

elementos: La proporción de Cu en la muestra de polvo es de 4,4% en masa y en la 

muestra masiva de 2014Al es de 4,27%. Esto puede dar diferencias de hasta un 0,2% 

en cobre entre las muestras de polvo y las muestras masivas. En el resto de 

elementos aleantes también se encuentran diferencias importantes. Por ejemplo, la 

presencia del Fe en las muestra de polvo (0,083% ± 0,002) es muy inferior al de 

muestra masiva (0,391% ± 0,009). El contenido en Mn está por debajo de lo esperado, 

en las muestras de polvo es de (0,012) con respecto a las muestras masivas donde su 

contenido es de (0,614% ± 0,006). El resto de elementos: Cr, Zn y Ti también se 

encuentra en menor proporción que las de la aleación masiva. Como es de esperar 

estas diferencias también afectan a la diferencia de resultados entre los parámetro de 

red de ambas muestras.  
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Tabla 4.6 Composición química de la aleación masiva y de los polvos de 2014Al. 

 

4.3.3 Perfiles Parabólicos de la Tensión Residual Macroscópica. 
 

Los perfiles equilibrados de la macrotensión, se construyen aplicando la condición de 

equilibrio a los coeficientes del ajuste de la TRM preliminar que no están equilibrados, 

Figura 4.2, porque se han calculado utilizando como referencia el d0 de polvo de la 

aleación 2014Al en estado de precipitación T4.  

En la Tabla 4.7, se recogen los coeficientes a, b y c de los ajustes parabólicos de la 

TRM preliminar y los valores de tensión equilibrados, c´ para cada estado de 

tratamiento térmico. Estos valores de tensión c´ se han calculado imponiendo la 

condición de equilibrio mecánico a la macrotensión calculada con la referencia del 

polvo.  

De esta forma, los perfiles equilibrados para la TRM, vendrán dados por ecuaciones 

parabólicas, donde el valor de la tensión equilibrada en el centro de la muestra es c´, 

manteniéndose la curvatura; es decir, el parámetro a, es el mismo.  
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Tabla 4.7 Coeficientes de ajuste de las parábolas TRM no equilibradas, valores de 

tensión en el centro dados por la condición de equilibrio de la TRM y ecuaciones que 

describen los nuevos perfiles de tensión macro equilibrados. 

 

De la Tabla 4.7, se tienen cuatro ecuaciones parabólicas, una para cada estado de 

tratamiento de la muestra, que describen el comportamiento parabólico de la 

macrotensión. El valor de la tensión en el centro viene dado por la condición de 

equilibrio y la curvatura no varía con respecto a los perfiles no equilibrados. 

Se observa una diferencia entre los valores de tensión c y c´, en el centro de la 

muestra. Esta diferencia o desajuste ha de tenerse en cuenta para corregir las 

desviaciones existentes entre los valores de tensión calculados a partir de la referencia 

del polvo con respecto a los calculados a partir de la condición de equilibrio. De esta 

manera se obtienen los valores de TRM recalculadas. 

Para ello se define el factor de corrección, Δc, como la diferencia entre los valores 

máximos de tensión, entre perfiles obtenidos mediante el método del polvo, c, y 

después de aplicar la condición de equilibrio, c´ de la forma: 

Δc (TT) = c - c´                                                                                               (4.16) 
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El factor de corrección varía con el tiempo de tratamiento térmico, pero su valor, en 

cado uno de los estados de precipitación estudiados, es común para todos los planos. 

De forma que, por ejemplo, el valor de Δc (T4) es el mismo para los planos {311}, 

{111}, {200} y {220}; y así con el resto de Δc (TT). El factor de corrección será el 

parámetro que corrija la desviación entre calcular las tensiones con un solo valor de 

referencia, polvo en T4, con respecto a las tensiones calculadas a partir de la 

condición de equilibrio. En la Tabla 4.8 se muestra el valor del factor de corrección 

para cada uno de los estados de tratamiento térmico.  

 

 
Tabla 4.8 Factor de corrección de la tensión que da cuenta de la desviación entre los 

valores de tensión en el centro de la muestra utilizando el polvo como referencia, c, y 

utilizando la condición de equilibrio, c`. 

 

Los valores de tensión de la Tabla 4.8 reflejan el hecho de que en una aleación 

envejecible, si no se utiliza un valor de referencia que tenga en cuenta el estado de 

precipitación de la muestra, se puede modificar enormemente el valor de la tensión 

residual. El desajuste en tensión que introduce cada uno de ellos se manifiesta en el 

factor de corrección (del orden de 300MPa para los estados 1h, 10h y 100h). Estos 

valores parecen muy elevados, pero según [60], una variación en d0 de 0,0002 10-10Å 

en aluminio da lugar a una variación en la tensión de 10 MPa. En este caso, la 

diferencia entre el valor de d0 ,obtenido de la condición de equilibrio y el valor de d0 del 

polvo en T4, para cada plano y estado de TT se muestra en la Tabla 4.9 así como la 

variación en la tensión que produce. 
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Tabla 4.9 Variación del parámetro de referencia, d0 entre los estados de TT en 

equilibrio y el T4 (polvo) para cada plano. Valor del desajuste en la tensión que 

provoca por la variación de d0. 
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Como se observa de los valores obtenidos en la Tabla 4.9, las diferencias son 

significativas, y como para el cálculo de la TRM intervienen los cuatro planos 

analizados, el desajuste en tensión que introduce cada uno de ellos se manifiesta en el 

factor de corrección (del orden de 300MPa para los estados 1h, 10h y 100h). La 

variación máxima la experimentan los estados de 1h, 10h y 100h (equilibrio) con 

respecto al estado T4 del polvo. Debido a la evolución que experimentan las 

aleaciones envejecibles con el tiempo de tratamiento térmico resulta muy complejo 

obtener un valor de referencia. Aunque se utilizaran valores de referencia, d0 

procedentes de muestras de polvo 2014 Al en los mismos estados de tratamiento 

térmico que las muestras masivas, se tendrían también diferencias aunque menos 

significativas (las diferencias existentes entre los dos en estado T4). 

El procedimiento desarrollado en este trabajo, permite obtener valores del parámetro 

de red de referencia a partir de las ecuaciones de equilibrio de tensiones. Estos 

valores de referencia son muy fiables en contraposición a lo que sucede con las 

muestras de polvo que sobreestiman el valor de la tensión. Además, existen 

materiales de los cuales es muy difícil obtener muestras de polvo de referencia fiable, 

como en soldaduras [62]. 

Una vez obtenidas las ecuaciones que describen los perfiles de la TRM equilibrados, 

la manera de comprobar que el equilibrio impuesto es correcto, pasa por verificar que 

todos los perfiles se corten en el mismo punto del eje de abscisas según la ecuación 

(4.10). En la Figura 4.5 se muestran la componente axial de las TRM equilibradas. 
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Figura 4.5 TRM obtenida para la componente axial. La incertidumbre asociada a los 

valores de tensión definidos por las ecuaciones parabólicas es de 5 MPa. 
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Los perfiles de la TRM están equilibrados al ser la condición impuesta a esa 

componente. El valor de la incertidumbre asociado a los valores de tensión definidos 

por las curvas de la Figura 4.5 se ha calculado a partir de la desviación estándar de los 

valores de incertidumbre de la TRM no equilibrada. 

En el caso de las componentes radial y tangencial de la macrotensión, también se 

obtienen perfiles parabólicos a los largo de la muestra, Figura 4.6. En este caso, 

aunque la componente axial está equilibrada, estas componentes no lo están. Aunque 

no se anulan en el mismo punto del eje de abscisas, las variaciones respecto al 

equilibrio son pequeñas. Este resultado, junto con el hecho de que no es posible 

definir una superficie de sección finita, transversal a las componentes radial y 

tangencial donde se cumpla la condición de equilibrio mecánico, dan por bueno el uso 

del parámetro de referencia obtenido mediante el método de las parábolas para el 

presente estudio. Se justifica también el hecho de emplear una misma reflexión, la 

correspondiente a la componente axial para cada familia de granos, para calcular el 

estado triaxial de la tensión microscópica de estas familias de granos. Ambas 

componentes son muy similares, como era de esperar, debido a la simetría cilíndrica y 

a la relación de aspecto de las muestras. 

 

 

Figura 4.6 Componentes (a) radial y (b) tangencial de la TR-M. La incertidumbre 

asociada es de 4,5 MPa en el caso de la componente radial y de 4MPa en el caso de 

la tangencial. 
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4.4 TENSIONES RESIDUALES TOTALES RECALCULADAS 
 

Las tensiones residuales totales recalculadas, TRTr, son las que se obtienen 

considerando como valor de referencia del parámetro de red, el dado por la condición 

de equilibrio y no a partir del valor del polvo de 2014Al como en el caso de las TRT.  

Los perfiles de las TRTr, se calculan utilizando el método de las parábolas de la misma 

manera que la tensión macroscópica. Los perfiles de TRTr, se describen mediante 

ecuaciones parabólicas construidas con los coeficientes de ajuste de las TRT. Para 

cada uno de los planos cristalográficos se tienen doce ecuaciones parabólicas, 

considerando los cuatro tratamientos térmicos y las tres componentes principales de 

tensión: axial, radial y tangencial. El procedimiento de ajuste de los perfiles parabólicos 

es análogo para todos los planos pero sólo se muestra la componente axial de la TRT 

del plano (311) a modo de ejemplo. Se pretende resaltar la metodología de cálculo que 

hay detrás de cada una de las ecuaciones parabólicas que definen los perfiles de 

tensión y no presentar una mera lista. 

En la Tabla 4.10 se recogen los coeficientes del ajuste parabólico, a y c de la 

componente axial de la TRT para el plano (311) (b=0). También se recogen los valores 

del factor de corrección, Δc (TT) y las nuevas ecuaciones parabólicas que de 

describen los perfiles de TR recalculadas. 

Durante la construcción de las parábolas que describen las TRTr es necesario señalar 

que, al igual que en el caso de la TRM, la curvatura de las parábolas no se ha variado, 

independientemente del valor de referencia con el que se han calculado. El motivo es 

el mismo que se describió en aquel caso. Para equilibrar las TRTr se ha modificado 

únicamente el valor de la tensión en el centro (término independiente de la ecuación 

parabólica). Para las curvas parabólicas de las TRTr, el término independiente viene 

dado por la diferencia entre el valor en el centro de las TRT (referencia polvo) y el 

factor de corrección ∆c, Tabla 4.10. 
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Tabla 4.10 Ecuaciones parabólicas que describen los perfiles de tensión para el plano 

(311) y para la componente axial.  

 

Las TRTr se construyen a partir de sus coeficientes de ajuste considerando que el 

nuevo término independiente de la ecuación, c, viene dado por la diferencia entre el 

valor de la tensión en R=0 de las curvas TRT (d0 (hkl) del polvo) menos el valor de Δc 

(d0
hkl(TT) condición de equilibrio). El factor de corrección, Δc, es el término que hay que 

restar a los coeficientes independientes de cada una de las curvas parabólicas de las 

tensiones residuales totales previas para obtener las TRTr. Los perfiles de las TRTr se 

recogen en la Figura 4.7. Se presentan la componente axial y la radial/tangencial (el 

comportamiento de las componentes radial y tangencial es prácticamente igual por lo 

que se engloban dentro de una misma gráfica). 
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Figura 4.7 TRTr para las tres direcciones principales y para los cuatro planos 

analizados: (a) {311} (b) {111} (c) {200} y (d) {220}.  
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El comportamiento de las TRTr es similar para todos los planos. Los perfiles de 

tensiones presentan forma parabólica siendo el perfil más acusado el del estado T4 

produciéndose un aplanamiento en las parábolas a medida que aumenta el tiempo de 

tratamiento térmico. Las TRTr no están equilibradas porque corresponden a “fases” 

específicas. 

En la Figura 4.8 se muestran los perfiles TRT y TRTr para el plano (311) donde se 

evidencian las diferencias entre obtener perfiles de tensión mediante el polvo o 

mediante el equilibrio.  

 

 
Figura 4.8 Comparación entre los perfiles de las TRTr y las TRT para el plano (311). 

 

Si se comparan las gráficas anteriores, Figura 4.8, se observan las siguientes 

diferencias:  

(1) El hecho de utilizar un valor de referencia d0 (hkl) en un único estado de 

precipitación T4 genera un desajuste en el valor las tensiones entre las TRT y las TRTr 

(dado por Δc).  

(2) El valor de la tensión en las curvas 4.8 (a) está sobrestimado. Se introduce una 

diferencia de 300 MPa al no utilizar la referencia adecuada.  

(3) El valor de tensión en T4, en el caso de las TRTr, es el máximo y disminuye con el 

tiempo de tratamiento en el centro de muestra. Este es el comportamiento esperado 

que no se manifiesta en el caso de las TRT.  

Debido a la geometría cilíndrica de las muestras y la textura de fibra inducida en la 

dirección de extrusión se puede realizar el análisis de tensiones utilizando solamente 
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una única componente de tensión. Esta componente da cuenta de los efectos más 

significativos respecto a las demás. La tensión deviadora en la dirección axial es:  

 
HIDRO

ax
DEV σσσ −=                                                                                                (4.17) 

 

Donde σax es la componente axial de la tensión y σHIDRO
 es la tensión residual 

hidrostática, o tensión residual promedio de las tres componentes principales. Su 

expresión es: 

 

                                                                             (4.18) 

 

Las componentes deviadoras de las TRTr, Figura 4.9, también se distribuyen de forma 

parabólica a lo largo del eje diametral de las muestras. Las variaciones que se 

encuentran en las TRTr para los planos analizados {311}, {111}, {200} y {220} hay que 

relacionarlas con el proceso de extrusión. Para el caso de las TRTr (y las TRT) tienen 

influencia tanto las tensiones residuales debidas al proceso de extrusión como las 

debidas al proceso de temple. 

 
Figura 4.9 Componente deviadora axial de la TRTr para los cuatro planos analizados: 

{311}, {111}, {200} y {220}.  

3
tanradaxHIDRO ++

=
σσσ
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4.5 TENSIONES RESIDUALES MICROSCÓPICAS  
 

En una aleación monofásica, las TR son el resultado de las incompatibilidades plástica 

y térmica que se genera entre los cristales vecinos que conforman la aleación durante 

el proceso termomecánico. Como en las aleaciones de aluminio el CTE es constante 

independientemente de la orientación cristalina, las TRm son el resultado solamente 

de la incompatibilidad plástica. Dicha incompatibilidad es debida al carácter anisótropo 

de la deformación que experimentan los granos cristalinos con distinta orientación 

durante el proceso de extrusión. 

Se puede cuantificar el valor de las TRm mediante el del modelo del compuesto 

extendido según la expresión (4.1)  

 

                                                             (4.19) 

 

Los perfiles de la componente deviadora de las TRm se muestran en la Figura 4.10.  

 

Figura 4.10 Componente deviadora axial de la TRm para los cuatro planos principales. 

La incertidumbre asociada a las tensiones micro es de 6MPa.  

MACROTOTAL
hkl

micro
hkl σσσ −=
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Los perfiles de las TRm también describen un comportamiento parabólico pero en este 

caso su origen no es térmico, por diferencia del CTE (isótropo), sino mecánico 

(anisotropía de E y σY). El proceso de extrusión también genera TRm. Granos 

adyacentes, con distinta orientación, tienen una TRm diferente. Esta redistribución de 

los granos con distinta orientación y respuesta mecánica es la causante de la 

incompatibilidad plástica entre ellos. La capacidad que tiene unos granos respecto a 

otros para deformar de modo diferente está condicionada por los sistemas de 

deslizamiento que se activan en cada uno de ellos y del entorno que los rodea, es 

decir sus granos vecinos. Los perfiles de las microtensiones están definidos por una 

curva oscilatoria, similar a una señal de rizado, que da cuenta del cambio que 

experimenta la tensión cuando vamos de un grano al vecino. La envolvente de ese 

perfil de rizado es la que describe, en nuestro caso, el comportamiento parabólico 

definido por la macrotensión. En la Figura 4.11 (a) se muestra un esquema de cómo 

los cristales se distribuyen a lo largo del eje de extrusión y (b) y cómo esa distribución 

genera una incompatibilidad plástica a través de la muestra, grano a grano, dando 

lugar a un perfil parabólico de tensión. No se ha encontrado en la bibliografía 

resultados sobre perfiles de TRm en aleaciones monofásicas de aluminio. Sí se 

encuentran, sin embrago, estudios de perfiles de TRm en materiales compuestos de 

matriz metálica. 

 

 
Figura 4.11 (a) Esquema de la distribución de cristales en la aleación con respecto al 

eje de extrusión. (b) Perfil parabólico de TRm debidas a la incompatibilidad plástica 

entre granos con distinta orientación. 
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Estos perfiles, en tanto que describen el valor promedio de la TRm en cada fase, son 

constantes a lo largo de las dimensiones de la muestra [19] (tanto para la fase 

metálica de aluminio como para la del refuerzo cerámico). En este caso las tensiones 

microscópicas son de origen térmico debido a la diferencia de CTEs entre matriz y 

refuerzo. Por lo tanto, es razonable pensar que su distribución no ha de guardar 

relación con las TRm de carácter anisótropo, debido a la incompatibilidad plástica 

entre granos vecinos de una aleación monofásica. También, se cuenta con que el 

proceso de temple pueda modificar el estado de tensiones microscópicas inicialmente 

generado en el proceso de extrusión. El análisis de las modificaciones introducidas por 

el proceso de extrusión por un lado y el de temple por otro está, sin embargo, fuera del 

alcance de esta investigación. 

Las TRm se auto equilibran en las dimensiones del volumen de medida siempre que 

este recoja un número de granos estadísticamente representativo de la 

microestructura del material.  

Se ha hecho una estimación del número de granos contenidos en el volumen de 

medida utilizado (1 x 0,1 x 0,08 mm3) Figura 2.10. Considerando granos cúbicos de 

lado 4 μm (valor medio entre la longitud transversal y longitudinal de los granos, Figura 

3.3), el número de granos contenidos en el volumen de medida es de 125000 granos 

aproximadamente. Por lo que el número de granos se puede considerar representativo 

del material. En estas circunstancias, la condición de equilibrio que cumplen las TRm 

para los granos dentro del volumen de medida viene dado por la expresión: 

 

                                                                            (4.20) 

 

Donde micro
hklσ es la tensión microscópica para cada plano analizado y fhkl su fracción en 

volumen. Para todos los planos y estados de tratamiento térmico se cumple la 

condición de equilibrio local de las TRm. En la Tabla 4.11 se muestran los valores de 

tensiones microscópicas en el centro de la muestra, R=0, para cada uno de los planos 

y estados de tratamiento térmico.  

∑
n

1

micro

hklhkl
0=f σ
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Tabla 4.11 Componente deviadora de las TRm en MPa para cada tratamiento térmico 

y plano estudiado. La incertidumbre asociada a los valores de TRm es de 6MPa. 

 

Si se aplica la ecuación (4.20) a los datos recogidos en la Tabla 4.11, considerando la 

fracción en volumen de cada uno de los n planos: 

 

                       (4.21) 

 

y también la condición dada por la ecuación (4.4), se llega a que se cumple la 

condición de equilibrio local a lo largo de un diámetro de la muestra, ver Figura 4.12. 
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Figura 4.12 Equilibrio local de las TRm. 

 

En la Figura 4.12 se recogen los valores de la TRm para cada plano, estado de TT y 

posición a través de la muestra. Se alcanza la condición de equilibrio local en cada 

posición de medida. El punto negro en cada una de las gráficas se ha calculado 

usando la ecuación (4.21). 

Los valores de tensión mayores se dan en el estado T4. La diferencia entre los valores 

de tensión disminuye con el tiempo de TT. Este comportamiento se da en todas las 

posiciones de medida y es una evidencia de que existe un proceso de relajación en las 

TRm, como se detallará en el último apartado de este capítulo.  

En la Figura 4.13 se comparan los perfiles de la componente axial de la TRM con los 

de las TRTr. Esto permite realizar un análisis comparativo de las TRM, TRTr y TRm, 

para cada una de las familias de granos o planos estudiados. La diferencia entre 

ambas radica en la presencia de las microtensiones en la aleación.  
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Figura 4.13 Comparación entre los perfiles de la componente axial en estado T4 de la 

TRM y las TRTr de los cuatro planos (311), (111), (200) y (220). 

 

De la gráfica anterior, se deduce que en el centro de la muestra, r = 0 los valores de 

las TRm para la componente axial y para cada plano es: 

TRm (311) = 80 MPa 

TRm (111) = 45 MPa 

TRm (200) = -72 MPa 

TRm (220) = 51MPa 

Por lo tanto, se deduce que la magnitud de la TRm en aleaciones monofásicas de 

aluminio no es en absoluto despreciable. Su distribución obedece, de la misma 

manera que la TRM, a un perfil parabólico debido al proceso de extrusión que las ha 

generado.  

En la Figura 4.14 se recogen los perfiles de la TRM, la TRTr y la TRm para el plano 

(311), en el estado de T4 para verificar que el método de separación de tensiones en 

una aleación monofásica nos permite calcular el estado de las TRm y su distribución a 

lo largo de las dimensiones de la muestra. 
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Figura 4.14 Perfil de la componente axial de tensión de la TRM en T4 junto con los 

perfiles de la TRTr y TRm del plano 311en el mismo estado.  

 

El estado de la TRm es debido a dos factores, uno el proceso de temple, en el que el 

avance del frente térmico a través de la muestra (de fuera hacia dentro) es 

progresivamente menos severo y por tanto con una capacidad de generar esta TRm 

menor. Este factor se compensa con el debido a la TRM que “induce” la TRm por la 

diferencia entre el módulo elástico, E, de granos vecinos. Por contra, el proceso 

anterior genera la TRm por diferencia en el límite elástico. 

En resumen, la presencia de TRm juega un papel importante en el estado tensional de 

una aleación monofásica. Estos resultados ponen de manifiesto que si se describe el 

comportamiento de la tensión macro en una aleación monofásica mediante los 

cambios que se observan en las distancias interplanares de una única familia de 

planos, como se llevó a cabo en trabajos anteriores [82], no se obtiene toda la 

información del estado tensional completo de las TR del material. Dependiendo del 

plano que se analizara (y suponiendo éste como representativo del comportamiento 

macroscópico) se tendría un valor de la macrotensión residual sobrestimada o 

subestimada con respecto al valor de la tensión macroscópica que se tendría 

analizando la contribución de las familias de planos principales. Sería como describir el 

estado tensional de un material compuesto a través de una única fase. 
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4.6 TENSIONES RESIDUALES INTERGRANULARES 
 
Las tensiones residuales intergranulares se calculan a partir de las TRm entre granos 

vecinos. Su origen se encuentra en la diferente respuesta mecánica de granos que 

comparten frontera. Así las TRI se pueden definir como las tensiones en la intercara: 

las que resultan de la diferencia entre las componentes paralelas a ella entre un grano 

y el otro. Por ejemplo dos granos vecinos cuya frontera presenta un cierto grado de 

desorientación alcanzarán distinto grado de deformación total (elástica + plástica) ante 

una acción externa. Este hecho es debido a la dependencia de las constantes 

elásticas y del límite elástico con la orientación cristalográfica.  

 

El proceso de extrusión introduce una distribución de deformaciones no homogénea 

en el material a dos niveles. En el primer nivel, macroscópico, existe un gradiente de 

deformación a lo largo del eje radial de la barra extruida. Este gradiente es producido 

por la fricción del material con la matriz de extrusión en la superficie de la barra. Esta 

fricción no se produce en el interior del material y, al ser una barra de sección cilíndrica 

el gradiente tiene simetría axial.  

En el segundo nivel, el microscópico, se genera una deformación plástica distinta en 

cada familia de granos del policristal. Este hecho induce una tensión intergranular 

entre granos vecinos por la imposibilidad de que estos granos se puedan deformar 

libremente [127], [128], [129], [130], [131], [132], [133]. 

Tanto para llevar a cabo el análisis de las TRI en la aleación monofásica como para 

predecir el estado de tensión intergranular entre dos cristales individuales dentro de un 

policristal se ha contado con los modelos elastoplásticos habituales. Cada grano se 

comporta como una inclusión en el interior del policristal. Las propiedades mecánicas 

del policristal vendrán dadas por el valor promedio de la respuesta mecánica de cada 

grano individual [134], [135], [136]. 

En este trabajo, se asume que cada grano interacciona con varios granos vecinos. Las 

tensiones generadas a partir de estas interacciones se han descrito mediante el 

denominado modelo DMLE que consideran la diferencia de módulo y límite elástico de 

los granos adyacentes. Se han considerado dos variantes del modelo DMLE que 

permiten abordar los cálculos en dos partes. En primer lugar se ha considerado el 

caso microestructural más sencillo para calcular la tensión intergranular; es decir, un 

bicristal. En esta descripción, se ha considerado que el bicristal está formado por dos 

cristales con distinta orientación y, por tanto con distinta respuesta mecánica. Se 

considera una tensión uniaxial a lo largo de la dirección de los granos sobre la que se 
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aplica el esfuerzo y se calculan las tensiones resultantes cuando ambos granos deben 

permanecer unidos. Esta primera variante del modelo, a pesar de que es muy sencilla 

y no describe de manera realista la compleja microestructura del policristal, permite 

describir de manera analítica y rigurosa la tensión residual intergranular generada al 

someter dos granos a la misma deformación (isodeformación). Esto servirá para la 

segunda variante del modelo, más elaborado. La segunda variante del modelo DMLE 

es una extensión del anterior y considera un grano individual rodeado de varios 

granos, con los que comparte frontera para el cálculo de la TRI. Este modelo intenta 

extrapolar el modelo del bicristal a un modelo más realista que tenga en cuenta la 

microestructura del policristal. Los cálculos utilizando esta variante del modelo se 

analizan mediante elementos finitos, en particular el software COMSOL multiphysics 

[137]. 

 

4.6.1 Determinación de las TRI  a partir de las TRm 
 

El valor promedio de las TRm es representativo de una zona de la muestra con una 

microtextura y textura cristalográfica determinadas. Sólo es posible obtener TRI si se 

puede determinar la deformación de un solo grano o una familia de granos con igual 

orientación. Esta información se encuentra en las TRm. Por lo tanto, el valor promedio 

de las TRI, para dos familias de planos con distinta orientación, se pueden calcular, 

como la diferencia entre tensiones residuales microscópicas entre ambas familias:  

 

´)ĺkh́()hkl(´))ĺkh́()hkl(( micromicroerint σσσ −=−                                                (4.22) 

 

El valor que se obtenga de esta diferencia tiene un significado real para granos 

contiguos, que compartan frontera de grano. Las TRI que se obtienen de la ecuación 

(4.22) son recíprocas en magnitud y cambian el signo, es decir el comportamiento de 

la TRI del plano (111) con el plano (200) es de igual magnitud y sentido contrario que 

la TRI del plano (200) con el (111). Para los cuatro planos analizados, existen seis 

interacciones posibles (sin contar las interacciones recíprocas). Para cada una de las 

interacciones posibles, se han calculado las TRI a partir de los valores de tensiones 

microscópicas de la Tabla 4.11. Se muestran a continuación, los valores de las TRI en 

todos los estados de TT y para todas las posiciones de medida a lo largo del diámetro 

de las muestras. 
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Tabla 4.12 TRI calculadas a partir de las TRm para todas las interacciones posibles entre planos. 
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Las TRI que involucran granos duros (definidos por los planos (111) y (220)) son las 

que presentan mayor tensión en valor absoluto. La TRI entre granos blandos 

(definidos por los planos (200) y (311)) son las que presenta un valor de tensión 

intergranular mínimo. En el estado de máxima tensión T4, los valores de la TRI en el 

centro de la muestra son menores que los obtenidos cerca de la superficie. Este 

comportamiento también se observa en 1h y se atenúa en 10h y 100h.  

En las gráficas de las Figuras 4.15 a 4.17 se observa cómo para todos los planos la 

TRI es máxima, en valor absoluto, en la superficie y mínima en el centro de la muestra. 

Los perfiles se corresponden con la componente deviadora de la TRI. Aunque hay 12 

interacciones posibles para caracterizar las TRI entre granos vecinos, como son 

simétricas sólo se muestran 6. 

 

 

Figura 4.15 TRI entre los planos {200} - {311} y {200} - {220}. 
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Figura 4.16 TRI entre las familias de planos {111} y el resto de {hkl}. 
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Figura 4.17 TRI entre el plano {311} y {220}. 

 

Los perfiles de TRI pueden explicarse si se asume que los granos están 

experimentando fenómenos de tracción y compresión durante los tratamientos 

termomecánicos a los que ha sido sometido el material. Por un lado los granos durante 

la extrusión experimentan una deformación a lo largo de la dirección de extrusión 

como si estuvieran sometidas a un ensayo de tracción uniaxial (equivalente al que se 

produce en un ensayo de tracción uniaxial), y por otro lado, durante el temple, 

experimentan un proceso similar a un ensayo de compresión. Por lo tanto las TRI en la 

superficie se pueden considerar más intensas debido a que se combinan ambos 

efectos y se intensifica debido a la elevada fricción que experimenta la superficie de la 

barra durante el proceso de extrusión. 

Las TRI calculadas representan un valor promedio correspondiente a un gran número 

de fronteras de granos en una zona de la muestra. En el siguiente apartado se 

demostrará que utilizando los modelos elastoplásticos bien establecidos en la literatura 

[138] [139] es posible determinar una expresión analítica de las TRI a partir de las 

interacciones entre dos granos vecinos. Además, es posible generalizar las 

interacciones a un número mayor de primeros granos vecinos como paso intermedio a 

la descripción de las TRI en un policristal.  
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4.6.2 Modelización de TRm intergranulares. 
 

Los modelos policristalinos auto-consistentes consideran a cada grano como una 

inclusión in-homogénea en el medio (policristal) que los rodea. La relación que 

describen estos modelos entre la tensión y la deformación puede ser lineal, modelos 

elastoplásticos o no lineal, modelos visco-elastoplásticos. Uno de los primero modelos 

auto-consistentes capaz de dar una respuesta a cómo se produce la deformación de 

un cristal en el interior de un policristal fue propuesto por Kröner [140]. Este modelo 

asume que un cristal en el interior del policristal se puede considerar como una 

inclusión elipsoidal en un medio homogéneo infinito [112], y que la deformación que 

experimenta la inclusión en el medio es uniforme. Se trata de un modelo utilizado en el 

análisis de materiales multifásicos donde existen fases distintas que se encuentran 

dispersas en una matriz. También es válido para el caso de una aleación monofásica 

al asumir la hipótesis del modelo del compuesto extendido.  

Este resultado se utiliza para calcular las propiedades elásticas de un grano en función 

su orientación respecto al resto de granos del policristal. Se admite de esta manera, 

que el comportamiento mecánico del policristal es un valor promedio del que posee 

cada uno de los cristales que lo conforman. Esta es la visión que ofrecen los modelos 

de Voight (isodeformación) y Reuss (isotensión). Pero como los modelos anteriores 

son modelos elásticos, es necesario hacer una extensión del problema al régimen 

elastoplástico. Para ello se ha utilizado el modelo de plasticidad cristalina de Taylor-

Bishop-Hill [141], [142], que considera que la deformación plástica en un cristal se 

produce por el deslizamiento de unos granos con respecto a otros. El deslizamiento 

ocurre a lo largo de ciertos planos cristalográficos, los planos de deslizamiento, y 

dentro de ellos en ciertas direcciones cristalográficas, direcciones de deslizamiento a 

cada familia de granos. 

 

El inicio de la deformación plástica por deslizamiento en un monocristal viene dado por 

la Ley de Schmid [52], que establece que el comienzo de la deformación se produce 

cuando se alcanza el valor de la tensión de cizalla crítica resuelta, CCRτ . Para el 

aluminio se considera el sistema de deslizamiento primario (111�)[101], que es la que 

entra en juego durante el proceso de extrusión [143].De modo que se tiene la siguiente 

relación [144]: 

 

τCCR = M ∙ σY                                                                                                           (4.23) 
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Donde M es un factor geométrico dependiente de la orientación del cristal denominado 

factor de Schmid y CCRτ  el valor de la tensión crítica de cizalla resuelta.  

Para el cálculo de σY se ha considerado el valor de la tensión crítica de cizalla resuelta 

de 32 MPa, que aparece en la literatura para un monocristal de Al-4%Cu-0,1%Fe en 

estado T4 [145]. Se ha considerado este valor de CCRτ , debido a que la composición 

de la aleación Al-4%Cu-0,1%Fe es similar a la de la aleación 2014Al.  

De esta forma se ha podido determinar el factor de Schmid y posterior límite elástico 

para cada orientación. Es el factor de Schmid el que introduce el carácter anisótropo 

del comportamiento mecánico de un monocristal. En la Tabla 4.13 se dan, para cada 

orientación, los valores máximos del factor de Schimd y el valor del límite elástico 

asociado. 

 

 
Tabla 4.13 Valores de límite elástico obtenidos para cada orientación a partir de los 

factores de Schmid calculados. 

 

Los ángulos Φ y λ de la Tabla 4.13 son los ángulos formados entre la dirección de la 

tensión aplicada y la normal al plano y a la dirección de deslizamiento 

respectivamente. 

Es necesario establecer unos rangos de tensión que permitan acotar los valores de 

TRI y TRm tanto experimentales como teóricos. Por lo tanto, junto con la 

determinación del límite elástico para cada orientación, es interesante estimar el límite 

elástico de un policristal formado por cristales cuyas propiedades mecánicas son las 

de la Tabla 4.13 y comprobar que se encuentra dentro de los valores aportados por la 

literatura para una aleación de aluminio. De esta manera, se podrá comparar el límite 

elástico del policristal de aluminio con los resultados obtenidos mediante el modelo del 

policristal. 

 

Se han propuesto diversos modelos para calcular el límite elástico de un policristal a 

partir de los valores de límite elástico de cada uno de sus cristales [142], [146].  
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Por un lado, el modelo de Sachs propone calcular el límite elástico de un policristal 

como el promedio del límite elástico de los cristales que lo forman [147].Para los 

sistemas de deslizamiento del sistema fcc el valor medio del factor de Schmidt es 

0.447 de forma que, de acuerdo con el modelo de Sachs, el límite elástico de un 

material policristalino sin textura es: 

 

σY= 2.237 τc                                                                                                                                                                            (4.24) 

 

Este modelo asume, por tanto, la existencia de un único sistema de deslizamiento 

activo en cada grano (isotensión). En el caso de un material con textura, como el 

estudiado en este trabajo, es necesario realizar un promedio del factor de Schmid, 

<M> a todas las orientaciones en función de la densidad de probabilidad de las 

mismas.  

En este caso <M> = 0,385 por lo tanto, según el modelo de Sachs, el valor del límite 

elástico para un policristal de la aleación 2014Al vendría dado por: σY= 83 MPa. Este 

valor proporciona el límite inferior de la resistencia que tendría un policristal bajo un 

estado de ensayo de tracción uniaxial.  

Otro de los modelos que permite calcular el valor del límite elástico de un policristal es 

el propuesto por Taylor [148], [149]. En este modelo se asumen un estado de 

isodeformación para los granos en el interior del policristal. Según la bibliografía [150], 

[141], [151], el factor de Taylor, para aleaciones de aluminio fcc viene dado por m=3,1. 

Este factor proporciona el límite superior para el límite elástico de un policristal de 

aluminio. Varios autores encontraron que este valor para el factor de Taylor está en 

concordancia con los datos experimentales obtenidos para el aluminio y que este 

límite superior está cerca del valor real [152]. Por lo tanto, según el modelo de Taylor, 

el valor del límite elástico para un policristal de la aleación estudiada sería de σY= 99 

MPa. 

Resumidamente, se puede afirmar que la distribución no uniforme de la deformación 

en el policristal da lugar a tensiones residuales entre granos cristalinos. El hecho de 

suponer modelos de deformación elásticos perfectamente plásticos implica asumir un 

límite superior de tensión, dado en este caso por el valor del límite elástico del 

policristal. Por lo tanto, la magnitud de las tensiones residuales no puede exceder el 

valor del límite elástico del policristal considerado para cada una de las escalas de 

análisis. Es decir si analizamos la TRI en un policristal el valor máximo de tensión lo 
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impondrá la cota superior del límite elástico de cada cristal, 99 MPa según el modelo 

de Taylor.  

Por un lado tenemos lo granos duros pertenecientes a la familia de planos {111} que 

se caracterizan por presentar el mayor módulo y límite elástico. Estos granos se 

comportan como el refuerzo cerámico en un material compuesto. Por otro lado 

tenemos los granos blandos, pertenecientes a las familias de planos {200} y {311}. Se 

caracterizan por tener el valor del módulo más bajo, y en el caso del {311} también el 

valor más bajo del límite elástico. En comparación con un material compuesto serían la 

matriz metálica. La familia de planos {200} presenta una peculiaridad, los granos 

pertenecientes a dichas familias de planos son los más blandos, según el valor del 

módulo, pero presenta un valor del límite elástico intermedio. Lo mismo sucede con los 

granos pertenecientes a las familias de planos {220}. Estos se caracterizan por tener 

un valor del módulo elevado y un valor del límite elástico intermedio por lo que se 

consideraran granos intermedios. Se resumen en la Tabla 4.14 los valores de las 

propiedades mecánicas para cada plano. 

 
Tabla 4.14 Propiedades mecánicas según la orientación cristalográfica. 

 

La deformación plástica se producirá antes en los granos “blandos” pertenecientes a 

las familias de planos {311} que en los granos rígidos, los orientados según la 

dirección [111]. Según el factor de Schmid, los granos pertenecientes a las familias 

{200} y {220}, deformarán plásticamente cuando alcancen la misma deformación 

elástica, tratándose de granos intermedios desde el punto de vista de la plasticidad 

[128]. El valor del límite elástico es mayor en los granos pertenecientes a la familia de 

planos {111}, los denominados granos duros, puesto que necesitan mayor tensión 

para alcanzar la zona plástica que el resto de las familias de planos {200}, {220} y 

{311} que representan granos “blandos”. 
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 Dependiendo del valor del límite elástico, podemos clasificar otra vez a los granos en 

duros y blandos. Ahora el conjunto de granos blandos pertenecen a las familias de 

planos {200}, {220} y {311} y los granos duros son los descritos mediante la familia de 

planos {111}.  

Es importante resaltar la necesidad de calcular los valores del límite elástico para cada 

orientación, y es el principio en el que se asienta este trabajo para explicar el origen de 

las tensiones microscópicas intergranulares y el desarrollo del Modelo de Bicristal de 

Diferente Módulo y Límite Elástico, DMLE, como se verá en el siguiente apartado. 

 

4. 6.3 Modelo DMLE de bicristal 
 

El modelo DMLE de bicristal proporciona un valor de la tensión intergranular entre dos 

granos con distinta orientación. Una vez cuantificada la TRI, los valores de tensión 

intergranular, junto con el análisis de la microestructura, mapas de orientaciones 

cristalográficas, es posible estimar un valor de la tensión intergranular en la zona 

barrida por dicho mapa de orientaciones. 

Aunque el estado de tensión entre un grano y sus vecinos es de carácter triaxial, 

donde el sistema granos - vecinos está referido al sistema de referencia de la muestra, 

el modelo desarrollado es bidimensional. En el modelo MDLE de bicristal planteado 

para determinar las TRI se han establecido las siguientes hipótesis de partida: 

 

1. Material no-isótropo, homogéneo, policristalino 

Partiendo del ejemplo de un monocristal sometido a una deformación uniforme, que no 

induce un estado de tensiones residuales, se llega al caso de un bicristal formado por 

granos cristalinos con distinta orientación donde una deformación a compresión 

genera una tensión residual intergranular, TRI. El objetivo del modelo propuesto es 

obtener la expresión de esa tensión residual intergranular, TRI.  

Se parte del caso más sencillo, donde se aplica una carga a compresión a dos 

cristales con distinta orientación. Se supone que el módulo elástico es distinto entre los 

dos cristales. La generalización al caso del bicristal, en principio, considera que el 

módulo elástico es igual para ambas orientaciones, no así el límite elástico, pero 

durante el desarrollo del modelo sí se asumirá que cada orientación analizada posee 

un módulo elástico y un límite elástico distinto. 
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En la Figura 4.18 se muestra esquemáticamente la respuesta de dos cristales 

individuales, uno de ellos (111) y el otro (200) y de un bicristal ante la aplicación de 

una carga uniforme en compresión. La respuesta es distinta: en el caso de los cristales 

individuales no se desarrollan tensiones residuales y en el caso del bicristal sí. Se 

consideran cristales con orientación (111), azul, y con orientación (200), rojo. En cada 

uno de los cristales individuales representados se produce una deformación uniforme 

pero con un reparto de la deformación elasto-plástica distinta entre cada uno de ellos 

 

Figura 4.18 Comportamiento de monocristales homogéneos, no isótropos. 

 

En la Figura 4.19 se esquematiza el caso para un bicristal homogéneo no isótropo 

formado por dos cristales con distinta orientación y respuesta mecánica .Después de 

la deformación a compresión se genera en el bicristal un desequilibrio debido a la 

diferencia existente entre el límite elástico del cristal (111) y el cristal (200). El límite 

elástico es mayor en el cristal (111) que en el cristal (200). El cristal (200) deforma 

plásticamente pero el (111) no. Como resultado, el cristal (111) se queda en 

compresión y el cristal (200) en tracción al eliminar la carga externa y alcanzar el 

equilibrio mecánico. Considerando también el equilibrio de momentos de flexión, el 

cristal (111) (compresión) tiende a estirarse, mientras que el cristal (200) (en tensión) a 

comprimirse. Las flechas amarillas indican el estado de tensión residual inducida en 

cada cristal después de la eliminación de la carga a compresión. 
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Figura 4.19 Comportamiento de un bicristal homogéneo, no isótropo. 

 

2. La deformación es constante para los granos del policristal: isodeformación.  
 
Se supone que la bajo el estado de tensión aplicada externa, la deformación de cada 

grano individual es la misma de la misma manera que en el modelo de Taylor-Bishop-

Hill. La hipótesis de isodeformación considera que la deformación εij es uniforme para 

todos los granos y proporciona un límite superior para la tensión de plastificación del 

agregado policristalino. Esta tensión de plastificación viene dada por el límite elástico 

calculado para cada orientación. En la figura 4.20 se describe el efecto de 

isodeformación en un policristal bajo el efecto de una carga. La asunción de 

isodeformación proporciona resultados de tensiones muy próximos al comportamiento 

real de los materiales policristalinos [153]. 

 

 

Figura 4.20 Esquema de isodeformación. La deformación que experimenta cada grano 

es la misma. 
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3. Las TRI se generan en el proceso termomecánico. 

Las TRI se deben al hecho de que las TRm (tipo II) no son nulas y estas se originan, 

durante el proceso termomecánico de extrusión y temple debido a la anisotropía que 

provocan dichos procesos en las constantes elásticas de material, E y σY. De esta 

forma durante el temple, un frente de enfriamiento rápido, ver Figura 4.21, se propaga 

por el interior de la muestra provocando un gradiente térmico desde una temperatura 

superior de 530ªC hasta una temperatura de 20ºC. Este gradiente térmico provoca una 

contracción en la red cristalina similar a la que se produciría en un ensayo de 

compresión. Las zonas externas de la probeta cilíndrica, regiones donde la 

temperatura es menor, obligan a las zonas internas, que se encuentran a una 

temperatura más elevada con la red cristalina más dilatadas por el alto coeficiente de 

dilatación de los metales, a que estas se contraigan. 

De esta forma, aplicando el modelo de bicristal a una probeta cilíndrica sometida a un 

proceso de temple, Figura 4.21, se infiere que las zonas calientes entran antes en 

régimen plástico en función de la orientación de los granos de dichas zonas. Por lo 

tanto, considerando el equilibrio de tensiones, otra vez tenemos que los granos con 

orientación {111}, mayor módulo y límite elástico, están en compresión mientras que 

los granos {200} se encuentran en tracción. 

 

 
Figura 4.21 Frente de enfriamiento rápido producido durante el temple en la muestra 

cilíndrica considerando que dicha muestra es un bicristal formado únicamente por dos 

familias de granos cristalinos {111} (azules) y {200} (rojos). 
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El objetivo del modelo de bicristal es obtener una expresión genérica de la tensión 

residual intergranular que se induce por el proceso de extrusión y temple entre granos 

con distintos valores de módulo y límite elástico función de la orientación de cada uno 

de ellos. Para ello se asume que el módulo elástico y el límite elástico dependen de 

cada orientación hkl es decir E(hkl) ≠ E(h´k´l´) y σY(hkl) ≠ σY(h´k´l)´. 

Para generalizar el modelo a cualquier orientación (hkl) se supone un material 

homogéneo, bi-cristalino no isótropo formado por dos cristales A y B. El cristal A con 

orientación (hkl) y el cristal B con orientación (h´k´l´).  

Dependiendo de la respuesta mecánica del bicristal a una deformación a compresión 

se tienen tres posibles casos a analizar la tensión intergranular generada una vez 

retirada la carga que induce a la deformación a compresión. 

 

(a)  EA > EB  y  
B

YB

A

YA
E
σ

E
σ

≥       (b)  EA > EB  y  
B

YB

A

YA
E
σ

E
σ

≤         (c)  EA< EB  y  
B

YB

A

YA
E
σ

E
σ

≥

 

En la Figura 4.22 se representan de forma gráfica los tres casos descritos a través de 

diagramas de tensión deformación esquemáticos. 

 

 
Figura 4.22 Respuesta mecánica del material bajo los tres supuestos planteados en el 

desarrollo del modelo de bicristal 
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Haciendo un análisis detallado para cada uno de los supuestos planteados, se llega a 

una expresión para la tensión integranular en la que interviene el módulo de Young y 

el límite elástico de cada orientación, Figura 4.23. 
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Figura 4.23 Expresión analítica y representación gráfica de las TRI obtenidas para los 

tres casos posibles en el modelo del Bicristal. 

 

Para las tres posibilidades que se presentan, en función de la respuesta mecánica de 

cada cristal, Figura 4.22, se obtiene la misma expresión para la tensión intergranular: 

 

                                                                                                                 (4.25) 

 

La TRI depende tanto del límite como del módulo elástico de cada uno de los cristales 

que intervienen en la interacción. Expresando el valor del límite elástico en función de 

la tensión crítica de cizalla resuelta, CCRτ , la expresión (4.25) adopta la forma: 

 

  (4.26) 
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2=´)ĺkh́()hkl( YYINTER
σσ

σ
-

-
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Donde M(hkl) y M(h´k´l´) son los valores del factor de Schmid para cada cristal. 

En la Tabla 4.15 se resumen los valores de TRI obtenidos entre todas las posibles 

combinaciones entre dos granos con distinta orientación del material de interés en este 

trabajo. Los valores se han calculado a partir de la ecuación (4.25). Se refleja el 

carácter recíproco de estas tensiones y que la magnitud máxima alcanzada no llega a 

superar el límite elástico para cada orientación. Como el modelo desarrollado es para 

un bicristal, se analizarán las interacciones dos a dos. Se obtiene de esta forma 12 

interacciones posibles, contando las recíprocas. Los resultados de la TRI para cada 

tipo de interacción se muestran en la Tabla 4.14 y el tipo del modelo al cual 

pertenecen se recoge en la Figura 4.24. Para las interacciones analizadas no se tienen 

ningún caso (b).  

 

 
Tabla 4.15 Valores de la TRI obtenidos a partir del modelo DMLE de bicristal. 

 

 

 

Figura 4.24 Clasificación de las interacciones intergranulares según el modelos DMLE 

de bicristal. 
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Los valores de TRI obtenidos a partir del modelo DMLE de bicristal son menores que 

los obtenidos experimentalmente a través de las TRm. Esto es así excepto para la TRI 

entre los granos más blandos. El modelo da 13 MPa y experimentalmente se obtiene 

un valor de las TRI entre (200) y (311) de 6 MPa. Esta diferencia es asumible ya que la 

incertidumbre asociada a las TRI experimentales, dada por la desviación estándar, es 

de 4 MPa.  

El modelo proporciona valores más bajos de tensión porque sólo tiene en cuenta la 

interacción entre dos granos vecinos. Sin embargo el valor calculado de las TRI 

engloba un número de granos mayor, ya que proporciona una tensión promedio de un 

gran número de granos para cada una de las interacciones estudiadas. En la Tabla 

4.16 se resumen las TRI obtenidas a partir del modelo de bicristal y las obtenidas a 

partir de la TRm. Los valores mostrados son en valor absoluto. 

 

Las TRI experimentales muestran un valor de tensión mayor si intervienen granos 

duros, con mayor módulo y límite elástico, en la interacción. El modelo DMLE tiene en 

consideración tanto el módulo como el límite elástico para cada grano. Los valores de 

tensión mayores vuelven a estar relacionadas con los granos duros pertenecientes a la 

familia de planos {111}, y los valores más bajos se dan cuando están involucrados 

granos blandos, aquellos cuya familia de planos es {311}. 

 

 

Tabla 4.16 Valores de las TRI calculadas (a partir de las TRm) y teóricas obtenidas 

según el modelo DMLE de bicristal. La incertidumbre asociada a los datos 

experimentales es de 4 MPa. 
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De los resultados obtenidos por ambas vías se infiere que, en ninguno de los casos el 

valor de la TRI puede superar el valor del límite elástico de cada orientación, 

independientemente de cuál sea el del agregado policristalino. Así tenemos que tanto 

para las TRI experimentales, que consideran un agregado policristalino formado por n 

cristales y las TRI del bicristal, que considera solamente dos cristales, no se supera el 

límite elástico establecido por la ley de Schmid para cada orientación. 

En resumen, ante un mismo valor de carga externa aplicada, los granos blandos e 

intermedios alcanzan la deformación plástica quedándose en un estado de tracción 

mientras que los granos duros no deforman plásticamente (o deforman menos que los 

granos blandos), quedándose en un estado de compresión. El comportamiento es 

similar al de un material compuesto, donde la matriz (granos blando e intermedios) se 

deforma plásticamente y se encuentra en un estado de tracción con respecto a las 

partículas de refuerzo cerámico: los granos duros actúan como estas partículas; no 

alcanzan la deformación plástica y se quedan en un estado de compresión en el 

interior de la matriz.  

 

4.6.4 Modelo DMLE de Policristal (6 primeros vecinos) 
 

A partir de la expresión de la tensión intergranular para el bicristal se ha extendido el 

análisis para un policristal donde se considera la interacción entre un grano con sus  

primeros vecinos, con los que comparte frontera. Para ello, a partir de los mapas de 

orientaciones se idealizan seis posibles secuencias de primeros vecinos, a un grano 

dado existentes en el material en estudio. Para considerar todas las posibles 

secuencias de primeros vecinos se ha tenido en cuenta el gradiente microestructural 

que presenta la aleación entre el centro y la superficie de la muestra, Figura 4.25. 
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Figura 4.25 Gradiente de texturas en el centro de la muestra y cerca de la superficie 

de la misma. 

 

En el centro de la muestra se parte de una textura de fibra, típica de las aleaciones 

extruidas donde las componentes de mayor intensidad son la [111] y [100], paralelas a 

la dirección de extrusión. Cerca de la superficie, a 5 mm del centro, aunque la muestra 

sigue teniendo textura de fibra, se observa la aparición de la componente [311] y [220] 

aunque esta última presenta una fracción en volumen mucho menor que las demás. 

Las secuencias de primeros vecinos se consideran representativas del material a nivel 

local ya que la secuencia de primeros vecinos de un grano dado no es constante, varía 

de grano a grano. Por este motivo  no se ha llegado a asociar un valor de tensión 

intergranular promedio a un área barrida por un mapa de orientaciones. Para ello sería 

necesario realizar mapas de orientaciones en cada punto de medida y abarcar el 

volumen de medida para el que se determinan las tensiones residuales. Es importante 

destacar que sólo se ha realizado una aproximación a nivel local, a cada una de las 

secuencias de primeros vecinos establecidas, Figura 4.26, se le asigna un valor de 

tensión dada por los valores de la TRI del modelo DLME de bicristal.  
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Figura 4.26 Secuencia primeros vecinos en r ≈ 0 y en r ≈ R. 

 

Por tanto en la idealización del policristal, según las secuencias de primeros vecinos, 

se han considerado los granos pertenecientes a todas familias de planos principales 

{111}, {200}, {311} y {220} a pesar de que este último presenta una fracción en 

volumen muy pequeña. Los granos rojos, A y los verdes D son granos intermedios, los 

granos azules B son granos duros y los morados C son blandos. Por lo tanto se tienen 

seis secuencias de primeros vecinos donde intervienen granos duros, blandos e 

intermedios, atendiendo esta clasificación a sus propiedades mecánicas. 

En el modelo DMLE de Policristal se han considerado dos casos:  

(A) No se considera endurecimiento por deformación.  

(B) Sí se considera endurecimiento por deformación (elementos finitos). 

(A) Modelo DMLE del policristal sin endurecimiento. 

Para cada uno de los policristales, dados por las secuencias de primeros vecinos de la 

Figura 4.26 se estima un valor promedio de la TRI.  
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Figura 4.27 Valor promedio de la TRI en las secuencias de primeros vecinos en r ≈ 0.  

 

 
Figura 4.28 Valor promedio de la TRI en las secuencias de primeros vecinos en la 

superficie de la muestra, r ≈ R. 

 

En las tres secuencias de la Figura 4.27 el valor promedio de la TRI no supera el valor 

máximo de la tensión intergranular de 23 MPa para las tres secuencias en el centro de 

la muestra. El policristal se comporta como si se produjese un reparto de tensiones 

entre los grano que comparten frontera, y por tratarse de tensiones recíprocas se 

compensan sin superar el valor de la TRI dada por el modelo de bicristal para esa 

interacción. En el caso de las secuencias de primeros vecinos, cerca de la superficie, 

se tiene que el valor promedio de la TRI tampoco supera el valor de máxima tensión 

dada por el modelo de DMLE para las interacciones estudiadas en cada secuencia. 
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En resumen, se produce un reparto de carga entre los granos del policristal que 

comparten frontera. Las TRI se compensan, de tal forma no se superan el valor de la 

interacción que produce mayor tensión.  

Los valores de la tensión intergranular dada por el modelo DMLE de bicristal se 

comportan como el límite superior que no puede sobrepasar la TRI promedio para las 

secuencias de primeros vecinos posibles.  

Este modelo presenta deficiencias, ya que al no considerar la deformación plástica no 

se establece cuál es el límite real de tensión intergranular de la TRI ya que los granos 

no alcanzan la deformación plástica.  

Se sabe que los materiales policristalinos presentan mayor resistencia a deformarse 

que los cristales que lo conforman [154], [155]. Las limitaciones geométricas 

impuestas sobre los granos del policristal durante la deformación provocan que un 

grano que esté favorablemente orientado para iniciar el deslizamiento con la tensión 

aplicada no pueda deformarse antes que el grano adyacente, orientado menos 

favorablemente. De esta forma, para que se produzca la deformación en el policristal, 

la tensión aplicada ha de ser mayor y ésta se reparte entre los granos favorables o no 

a la deformación sin superar el límite elástico dependiente de la orientación de cada 

conjunto de granos.  

 

(B) Modelo DMLE de Policristal con endurecimiento. 

Para intentar dar una aproximación más realista del policristal se ha introducido una 

función de endurecimiento en el comportamiento plástico de los granos en el modelo 

de elementos finitos. De nuevo se ha considerado, para la modelización, las 

secuencias de primeros vecinos representativos del centro de la muestra (secuencia 1) 

y de la superficie (secuencia 5). La geometría utilizada en ambos casos ha sido la de 

un grano central con forma hexagonal rodeado de seis primeros vecinos. 

El modelo supone un sólido lineal e isótropo (mecánica del medio continuo). Hay que 

resaltar que la realidad del material es otra, las secuencias de primeros vecinos es una 

simplificación en sí misma ya que estos a su vez están rodeados de un mayor número 

de granos que afectan al valor de la tensión. Las condiciones de contorno impuestas 

tienen en cuenta la geometría axial del problema: sólo se producen desplazamientos 

en la dirección de extrusión. 
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Figura 4.29 Geometría utilizada en el modelo de elementos finitos en COMSOL. 

 

Al igual que en el caso (A) se consideran granos equiaxiales con forma hexagonal y 

los desplazamientos sólo tienen lugar en el eje z, paralelo a la dirección de extrusión. 

Pero en este caso se produce deformación plástica de los granos. En las Figuras 4.30 

y 4.31 se presentan los resultados de la simulación para la secuencia 1 y para la 

secuencia 5 considerando una función de endurecimiento. 

 

 

Figura 4.30 Modelización en COMSOL del policristal definido por la secuencia 1 de 

primeros vecinos. 
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Figura 4.31 Modelización en COMSOL del policristal definido por la secuencia 5. 

 

El policristal de la secuencia 1 está formado por un grano blando rodeado de seis 

granos vecinos duros. El rango en el que varía la TRI promedio para el policristal de la 

secuencia 1 varía entre 80 MPa – 120 MPa. El valor de la TRI supera en 2 MPa el 

valor del límite elástico de los granos duros de 118  MPa. El problema radica en que la 

TRI promedio del policristal supera el valor de tensión máxima impuesto por Taylor (99 

MPa) que se ha considerado como el límite superior. Esta discrepancia puede estar 

asociada a la textura del material que, según algunos autores [147], puede 

incrementar el valor del límite elástico en una dirección con respecto al límite elástico 

del policristal.  

Sin embargo en el caso del policristal descrito por la Secuencia 5, los resultados 

obtenidos están en consonancia con los resultados esperados: la TRI promedio del 

policristal no supera el valor dado por Taylor de (99 MPa). La TRI en el policristal dado 

por la secuencia 5 varía entre 70 MPa - 98 MPa.  

En resumen, los modelos DMLE planteados proporcionan una estimación del valor 

máximo que puede alcanzan la TRI para las distintas condiciones de policristal 

analizado: bicristal sometido a compresión, policristal sin deformación y con 

deformación por endurecimiento. 
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4.7 RELAJACIÓN TENSIONES RESIDUALES Y FLUENCIA 
 
4.7.1 Relajación de tensiones residuales macroscópicas y microscópicas. 
 
En este trabajo, el proceso de relajación de tensiones residuales se estudia a través 

del proceso de aplanamiento de los perfiles parabólicos con el tiempo de tratamiento 

térmico. El proceso de relajación se observa tanto en las TRM como en las TRm.  

Por ejemplo en el análisis de la TRM, para la componente axial, se parte de un valor 

máximo de tensión en T4 de 270 MPa y se alcanza un valor de 10 MPa en 100h, en el 

centro de la muestra. Por lo tanto la tensión macroscópica desaparece con 100h de 

recocido a 200ºC. En el caso de las componentes radial/tangencial los valores de 

tensión en r = 0 coinciden y partiendo de un valor de tensión máxima en T4 de 237 

MPa se llega a un valor de 39 MPa en 100h. 

Para el caso de las microtensiones, el proceso de relajación se manifiesta de forma 

evidente en las gráficas de la Figura 4.12 donde se representan los valores de la TRm 

para cada plano, estado de TT y posición a lo largo del eje diametral de la muestra. 

Los valores de tensión mayores se dan en T4 y disminuyen a medida que aumenta el 

tiempo de TT. El proceso de relajación de las microtensiones se produce en todas las 

posiciones de medida de la muestra. En el caso de las TRI, también se intuye un 

proceso de relajación, inducido por las propias microtensiones.  

Los perfiles de TRTr también dan cuenta del proceso de relajación para todos los 

planos analizados. Por ejemplo en el caso de la TRTr axial del plano 311 se parte  de 

una tensión en T4 de 350 MPa y se alcanza un valor de 54 MPa en 100h. El resto de 

planos y componentes describen el mismo comportamiento aunque con otros valores 

de tensión. 

En el proceso de relajación de estas tensiones se reproducen características comunes 

que se resumen en:  

(1) Se parte de un estado de precipitación, T4, donde la tensión residual es máxima y 

los perfiles de tensiones describen una parábola, con la curvatura más acusada en un 

eje diametral de la muestra.  

(2) La curvatura disminuye con el tiempo de tratamiento térmico hasta alcanzar el valor 

mínimo en 100h. Es decir, se produce un aplanamiento en los perfiles parabólicos de 

tensión residual. El valor de la tensión en el centro de la muestra también experimenta 

una disminución con el tiempo de tratamiento.  
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Se ha establecido que el factor cinético, que describe el proceso de relajación de 

tensiones residuales viene dado por: 

 

Factor cinético = a R2 (MPa)                                                                                    (4.27) 

 

Donde a es el parámetro que da cuenta de la curvatura de la parábola en unidades de 

MPa/mm2 y R es el radio de la muestra en unidades de mm. 

 

En las Tablas 4.17 a 4.19 se recogen los valores del factor cinético aR2 (MPa) para la 

TRM, las TRTr y las TRm. Como el comportamiento de las componentes radial y 

tangencial coincide en r = 0, se considera sólo una de ellas para describir su 

comportamiento durante el proceso de relajación de tensiones residuales. De los 

resultados que se muestran en dichas tablas, se deduce que el factor cinético es 

mayor para la componente axial que para la componente rad/tan. En ambos casos se 

aprecia una disminución de su valor a medida que aumenta el tiempo de tratamiento 

térmico; es decir, se produce una relajación que permiten obtener parámetros cinéticos 

propios de los mecanismos de fluencia.  

 

El factor de proporcionalidad γ viene dado por el cociente entre los factores cinéticos 

radial y axial, y permite obtener una relación entre la componente de la tensión axial y 

radial para resolver las ecuaciones diferenciales y obtener los parámetros cinéticos 

que describen el proceso de fluencia. 

 

 

Tabla 4.17 Valores del factor cinético aR2 (MPa) de la tensión residual macroscópica 

para las componentes axial y rad/tan.  
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Tabla 4.18 Valores del factor cinético aR2 (MPa) para la tensión residual total 

recalculada, TRTr, para las componentes axial y rad/tan y para cada uno de los planos 

analizados.  
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Tabla 4.19 Valores del factor cinético aR2 (MPa) para la tensión residual microscópica: 

para las componentes axial y rad/tan y para cada uno de los planos analizados.  
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4.7.2 Correlación entre la relajación de TR y los mecanismos de fluencia  
 

Los parámetros cinéticos que describen un ensayo de fluencia se pueden deducir a 

partir del proceso de relajación de tensiones residuales. 

De acuerdo con la literatura [156], [157], [158] y considerando la condición de fluencia 

en estado estacionario se asume que la velocidad de deformación efectiva, 𝜀�̇� es 

función de la tensión y de la temperatura según la expresión: 

 

ε̇e=f(σ�)h(T)                                                                                                               (4.28) 

 

Donde (𝜎�) = ��1
2� �(𝜎1 − 𝜎2)2 + (𝜎2 − 𝜎3)2 + (𝜎1 − 𝜎3)2 es la tensión de von Misses y 

f y h son funciones específicas de la tensión 𝜎� y de la temperatura T respectivamente 

que vienen dadas por: 

 

                                                            f(σ�)=K´σ�n                                                      (4.29) 

 

Donde K´ es una constante y n es el exponente de tensión. La función h describe un 

comportamiento tipo Arrhenius según la expresión:                                        

 

                                                     h(T)= K´´exp �- QR
RT
�                                             (4.30) 

 

Donde K´´ es una constante, QR es la energía de activación del proceso de fluencia y R 

es la constante universal de los gases.  

 

De acuerdo con Yao [157], se puede deducir que las ecuaciones constitutivas de la  

velocidad de deformación de las componentes principales, εi̇ (con i = 1, 2, 3) para un 

estado triaxial de tensiones viene dado por: 

 

                                      ε̇i=
3
2

f(σ�)
σ�
�σi-σm�K exp �- QR

RT
�                                                 (4.31) 

 

Donde σm  es la tensión hidrostática: σm = (1/3) (σ1+σ2+σ3) y K es una constante 

dependiente de la microestructura y relacionada con las constantes K´ y K ´´. 

Como ya se ha comentado, se asume que el proceso de relajación de tensiones 

residuales está controlado por el mismo mecanismo que gobierna el proceso de 
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deformación por fluencia. De acuerdo con esto, los parámetros obtenidos en fluencia y 

los obtenidos mediante un proceso de relajación de TR han de ser similares. Estos 

procesos difieren entre sí en que en un ensayo de fluencia la tensión aplicada es 

constante y se registran valores de deformación en función del tiempo (a una tensión 

constante dada) mientras que en el proceso de relajación de tensiones residuales la 

tensión total (TR) varía en el tiempo en tanto que el proceso ocurre para una 

deformación total que es constante. Se tiene entonces que εtot= εelast+εplast= cte por lo 

tanto ε̇elast=-ε̇plast 

Según la ley de Hooke generalizada, 

 

σ1= E
(1+υ)�1-2υ�

��1-υ�ε1+υ(ε2+ε3)�                                                                    (4.32) 

 

Derivando la ley de Hooke se llega a  

 

ε̇1= 1
E
�σ̇1-2υσ̇2�                                                                                                          (4.33) 

 

ε̇2= 1
E
��1-υ�σ̇2-υσ̇1�                                                                                                (4.34) 

 

Y aplicando la relación  ε̇elast=-ε̇plast se llega a: 

 

ε̇1=�σ1-σ2�
n
K exp �- QR

RT
�=- 1

E
�σ̇1-2υσ̇2�                                                                     (4.35) 

 

ε̇2=- 1
2� �σ1-σ2�

n
K exp �- QR

RT
�=- 1

E
��1-υ�σ̇2-υσ̇1�                                                       (4.36) 

Siendo 

σ̇2= �2υ-1
2
� σ̇1      ;      σ2= �2υ-1

2
�σ1+C                                                              (4.37) 

 

Obteniendo finalmente: 

 

σ̇1= - 1
(1+ν)�1-2ν�

�σ1-σ2�
n
K E exp �- QR

RT
�                                                                      (4.38) 

 

σ̇2= - �2ν-1�
2 (1+ν)�1-2ν�

�σ1-σ2�
n
K E exp �- QR

RT
�                                                              (4.39) 
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Se necesita obtener una relación entre σ1 y σ2 para resolver el sistema de ecuaciones 

diferenciales (4.38) y (4.39). En este caso la relación entre ambas componentes viene 

dado por el factor de proporcionalidad que no es más que el cociente entre el factor 

cinético aR2 de la componente axial y radial, Tablas 4.15, 4.16 y 4.17. Se tiene 

entonces que; 

 

γ
σσ 2

1 =                                                                                                                   (4.40) 

 

El factor de proporcionalidad se considera el valor promedio del obtenido para cada 

uno de los estados de tratamiento térmico. Este factor de proporcionalidad varía según 

el plano estudiado. 

Las constantes elásticas que aparecen en las ecuaciones (4.38) y (4.39) también 

varían en función del plano estudiado. Así, para el estudio de la relajación de la TRM 

se emplean los valores de las constantes elásticas del material dadas por ν = 0.33 y E 

= 70 GPa y en el caso de las TRTr y las TRM se utilizan las contantes elásticas de 

difracción dependientes de la orientación. De esta forma se tienen en cuenta factores 

microestructurales y la anisotropía del policristal en el proceso de relajación de 

tensiones. 

Es importante señalar que como en el centro de la muestra las componentes radial y 

tangencial coinciden, solo hay que resolver un sistema de dos ecuaciones 

diferenciales. Las soluciones de las ecuaciones diferenciales en variables separadas 

vienen dadas por; 

 
1

  σ1n-1 = 1
(1+υ)�1-2υ�

(1-γ)
n
  (n-1) t K E exp �- QR

RT
�                                                            (4.41) 

 
1

  σ2n-1 = (2υ-1)
2(1+υ)�1-2υ�

( 1
γ
-1)

n
  (n-1) t K E exp �- QR

RT
�                                                  (4.42) 

 

Las ecuaciones (4.41) y (4.42) son las ecuaciones de ajuste para las curvas de 

evolución del factor cinético aR2 frente al tiempo de tratamiento térmico a 200ºC.  

 

Para poder obtener soluciones a las ecuaciones (4.41) y (4.42) hay que fijar un valor 

máximo de la energía de activación QR y de las constantes que dependen de la 

microestructura. Se ha utilizado como valor de referencia para la energía de 
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activación, la energía asociada a la autodifusión del aluminio en la red de 134 kJ/mol a 

una temperatura de 473 K (200ºC) [159]. 

A partir de las ecuaciones (4.41) y (4.42) se obtiene los valores del exponente de 

tensión y de la energía de activación para el proceso de relajación de todas las TR 

estudiadas, ver Figuras 4.32, 4.33 y 4.34. 
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Figura 4.32 Evolución del factor cinético aR2 de las componentes de la tensión 

macroscópica con el tiempo de tratamiento a 200ºC. 

 

El comportamiento del factor cinético aR2 con el tiempo de tratamiento se ajusta bien a 

las funciones potenciales (4.41) y (4.42), para la componente axial y radial/tangencial 

de la tensión macroscópica. Por un lado, la componente axial parte de un estado de 

tracción que disminuye hasta alcanzar un estado de relajación total. Por otro lado, las 

componentes radial/tangencial parten de un estado de tensión a compresión que 

evoluciona hasta alcanzar la relajación total. Desde el punto de vista macroscópico, 

esto es debido a que el proceso de temple ha generado un estado de tracción en el 

centro de la muestra y este estado de tensión se relaja con el tiempo de tratamiento. El 

carácter deviador en favor de la componente axial también se ve reflejado en el 

proceso de relajación. 

 

Las curvas de relajación de las TRTr, Figura 4.33, y de las TRm, Figura 4.34, pueden 

describirse atendiendo a la clasificación de granos duros y blandos (debido a que en 

las ecuaciones potenciales interviene el valor del módulo de Young para cada familia 

de planos). Por un lado, la relajación de los planos {111} y {220}, que describen el 
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comportamiento de granos duros, se caracteriza por que la componente axial describe 

un comportamiento decreciente (en valor absoluto). La componente axial parte de un 

estado de compresión y se relaja hasta alcanzar un valor de esfuerzo prácticamente 

nulo. Sin embargo, el comportamiento de la componente axial de los granos blandos, 

descritos por las familias de planos {311} y {200} describe el mismo comportamiento 

que la TRM. Los granos representados por planos duros se comportan como si del 

refuerzo de un MC se tratará y los granos blandos como la matriz [86]. 

El proceso de relajación es rápido, prácticamente la tensión residual está relajada en 

el estado de tratamiento de 10h, para todas las TR analizadas: Macroscópicas, 

microscópicas y totales.  

 

 

Figura 4.33 Curvas de relajación de las TRTr para los cuatro planos estudiados. 
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Figura 4.34 Curvas de relajación de las TRm de los planos analizados. 

 

A partir de los parámetros cinéticos obtenidos, exponente de tensión y energía de 

activación, Tabla 4.20, se pueden extraer conclusiones sobre los mecanismos de 

deformación plástica que están teniendo lugar en la muestra durante el proceso de 

relajación de tensiones residuales. 

 

Los valores obtenidos están en consonancia con los valores esperados que se 

encuentran en la bibliografía para este tipo de materiales [160]. El mecanismo de 

deformación que gobierna el proceso de relajación de TR es el de movimiento de 

dislocaciones. Es el mecanismo típico bajo un exponente de tensión, n = 3 y de n=5 y 

el más común en materiales policristalinos [161], [162]. 

Los mecanismos de deformación en fluencia por movimiento de dislocaciones incluyen 

dos procesos que, de acuerdo con los parámetros cinéticos obtenidos, están en 

concordancia con los procesos de relajación de tensiones de este estudio. Estos 

procesos son: fluencia controlada por movimiento de dislocaciones en el plano de 

deslizamiento (n=3) y fluencia por deslizamiento y trepado de dislocaciones (n=5). 
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Tabla 4.20 Parámetros cinéticos de fluencia obtenidos a partir del proceso de 

relajación de tensiones residuales. 

 

Por lo tanto se puede establecer que el mecanismo que gobierna el proceso de 

relajación de tensiones residuales es un mecanismo similar al de la fluencia 

convencional por movimiento de dislocaciones. Es lógico pensar que ambos procesos 

están gobernados por mecanismos de deformación comunes, ya que tanto en la 

relajación de TR como en fluencia, intervienen el tiempo, un esfuerzo aplicado y la 

temperatura.  

Se observan discrepancias, en los valores del exponente de tensión obtenidos para las 

TRm de los planos {200} y {220}, Tabla 4. 20. Se esperaría obtener un único valor del 

exponente de tensión, sin embargo, se obtiene para estos planos n=5 (trepado). Es 

posible que coexistan ambos, deslizamiento y trepado, ya que el movimiento de 

dislocaciones implica a ambos de forma secuencial: el deslizamiento a lo largo de los 

planos y el trepado para superar los obstáculos presentes en la red. Ambos procesos 

son independientes y cuando se dan ambos mecanismos en un material, el proceso de 

deformación por fluencia, lo controlará el proceso más lento. En este caso, la 

obtención de distintos exponentes de tensión no se asocia con la presencia de dos 

mecanismos de deformación en la aleación. Esto sólo sería posible bajo ciertas 

condiciones distintas a las analizadas en este trabajo [163]. Por ejemplo el material 
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tendría que experimentar cambios en su velocidad de deformación o en la temperatura 

o una transformación superplástica [164].  

Para cada plano analizado, las ecuaciones (4.41) y (4.42) tienen en cuenta las 

diferencias entre las constantes elásticas de cada plano: módulo de Young y 

coeficiente de Poisson. Por lo tanto, el análisis de cada plano se realiza de forma 

independiente con respecto a los demás y se parte de valores de tensión distintos para 

cada uno de ellos (Tablas 4.18 y 4.19). Así, para cada familia de granos se tiene un 

estado de tensión distinto, y estas diferencias en la tensión son las que contribuyen a 

las diferencias en el exponente de tensión, n. 

La energía de activación obtenida para todos los casos es muy parecida, 130 - 135 

kJ/mol, concuerda con los valores aportados en la literatura y es muy próximo al valor 

de la energía de autodifusión de los átomos de aluminio en su propia red, de 134 

kJ/mol [159]. Un hecho llamativo es que la energía de activación sea prácticamente la 

misma en todos los casos ya que un aumento o disminución de QR lleva asociados 

cambios microestructurales debidos al proceso de deformación. Puede que el hecho 

de trabajar a una temperatura constante de 200ºC no favorezca un cambio en la 

energía de activación pero sí se dan cambios estructurales como se refleja en los 

mapas de orientaciones y en el centro y en la superficie del material, Figura 4.25. 

Por otro lado, se ha encontrado que el factor de proporcionalidad, γ, presenta un 

carácter fenomenológico que describe la forma en que se produce la relajación en las 

componentes principales de tensión. Se puede establecer que cuando el factor de 

proporcionalidad γ es mayor que la unidad, la componente radial/tangencial se 

encuentra en tracción y se relaja de forma exponencial decreciente mientras que si es 

menor que la unidad es la componente axial la que describe tal comportamiento. 

Por lo tanto, se ha determinado que el mecanismo que gobierna el proceso de 

relajación de tensiones residuales es el movimiento de dislocaciones y se han 

obtenidos los parámetros cinéticos característicos de este comportamiento en fluencia 

n = 3 y QR = 135 kJ/mol (valores de la macro). Se considera que el desarrollo de las 

ecuaciones potenciales, para ajustar los datos experimentales de relajación de TR, es 

correcto y que se han extraído resultados coherentes. 

Para finalizar, si se compara el proceso de relajación de la matriz de un MCMM [19] 

con la aleación de aluminio monofásica estudiada en este trabajo se concluye que la 

presencia del refuerzo en los MC aporta estabilidad estructural al material [165]. De 

esta forma no se obtienen perfiles de TRm tan pronunciados, ni se observa el proceso 
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de relajación aunque sí que está presente, inducido por el proceso de relajación de la 

TRM, pero inhibido por la presencia del refuerzo cerámico.  

Como en el caso de la aleación monofásica las diferencias entre las propiedades 

mecánicas no son tan acusadas como en el caso de los MCMM, no se inhibe el 

comportamiento natural de las TRm y tanto su distribución en forma parabólica como 

su proceso de relajación se manifiestan de una forma más intensa.
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5. CONCLUSIONES 
 
Se ha realizado un estudio multiescala de las tensiones residuales macroscópicas y 

microscópicas en muestras de una aleación monofásica de aluminio sometidas a 

procesos termomecánicos de extrusión, solubilización y temple. El estudio se ha 

llevado a cabo mediante difracción de radiación sincrotrón. Los resultados obtenidos 

se complementan entre sí. Algunos de ellos concuerdan con resultados presentes en 

la bibliografía, como es el caso de las macrotensiones. Otros, los más novedosos, 

como en el caso de las tensiones residuales intergranulares, abren un nuevo campo 

que precisa de nuevos resultados experimentales para poder establecer una 

radiografía completa del estado tensional a esta escala. Las conclusiones más 

relevantes del trabajo realizado en esta tesis doctoral son las que a continuación se 

describen. 

5.1 TENSIONES RESIDUALES 
 

• El proceso de enfriamiento rápido o temple tras un tratamiento a temperatura 

elevada genera un perfil parabólico de tensiones en muestras con simetría 

cilíndrica. El estado de tensiones que se genera tiene carácter deviador en 

favor de la componente axial, y las tensiones son de tracción en el centro de la 

muestras y de compresión en la superficie de la mismas.  

 

• Se ha desarrollado una nueva metodología de cálculo de TR: “Método de las 

parábolas”. Este método permite calcular los perfiles de TR conocida la tensión 

en un solo punto de la muestra, bajo las condiciones de simetría cilíndrica y de 

muestras sometidas a un proceso de enfriamiento rápido o temple.  

 
• Por otro lado, el método de las parábolas junto la imposición de la condición del 

equilibrio mecánico, permite obtener un valor de referencia libre de tensiones, 

d0
hkl(TT)  para cada uno de los estados de tratamiento térmico estudiados: T4, 

1h, 10h y 100h y para cada una de las familias de planos {hkl} analizados: 

{111}, {200}, {311} y {220}.  

 
• La evolución del parámetro de referencia para los distintos planos y 

tratamientos térmicos d0
hkl(TT), está controlado por el estado de precipitación 

de los materiales. La evolución en el tiempo de d0
hkl(TT) presenta un 

comportamiento similar al de las curvas de envejecimiento del material. 
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• Se alcanza el equilibrio, macroscópico y microscópico, para todos los casos. 

Esto es relevante teniendo en cuenta que el valor de  d0
hkl(TT) empleado es 

siempre el mismo (para las macrotensiones y para las microtensiones) aunque 

varía con el TT. 

 

• Se ha desarrollado un modelo: “Modelo del Compuesto extendido” que permite 

aplicar el método de separación de tensiones, establecido en materiales 

compuestos, en materiales monofásicos policristalinos. Para ello, se equipara 

una fase con un conjunto de granos con igual orientación cristalográfica. Cada 

conjunto de granos con igual orientación cristalina presenta una respuesta 

mecánica distinta a la de granos vecinos con otra orientación. Esta diferencia 

entre las propiedades mecánicas de granos con distinta orientación, pone de 

manifiesto la presencia de tensiones residuales microscópicas intergranulares, 

TRI, cuya presencia no se tiene en cuenta en los cálculos para el caso de las 

aleaciones monofásicas. 

 
• Se han propuesto dos modelos denominados DMLE basados en las diferencias 

entre el módulo y límite elástico de agregados cristalinos con distinta 

orientación, con el fin de entender la naturaleza de las tensiones residuales 

intergranulares en materiales monofásicos. Estos modelos son: “Modelo DMLE 

de Bicristal” y “Modelo DMLE de Policrisital”. A partir del modelo DMLE de 

Bicristal”, se deduce la tensión que existe entre dos granos vecinos con distinta 

orientación, únicamente por las diferencias entre sus constantes elásticas y 

disposición de la dirección de esfuerzo. Por otro lado, el Modelo DMLE de 

Policristal, permite extrapolar el comportamiento del bicristal a un número de 

granos superior, es decir aporta información de la tensión que se genera entre 

un grano con sus primeros vecinos, con aquellos que comparte frontera. 

 

 

5.2 RELAJACIÓN DE TENSIONES RESIDUALES Y CORRELACIÓN CON LOS 
MECANISMOS DE FLUENCIA. 
 

• Se observa un proceso de relajación de tensiones residuales a partir del 

aplanamiento de los perfiles parabólicos de tensiones residuales a medida que 

aumenta el tiempo de tratamiento térmico a 200ºC. 
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• Se ha establecido un nuevo factor cinético, aR2, asociado a la curvatura de los 

perfiles parabólicos de TR que da cuenta del proceso de relajación de 

tensiones residuales. 

 
• La evolución del factor de proporcionalidad, γ, definido como el cociente entre 

el factor cinético de la componente axial y el de la radial/tangencial tiene 

carácter fenomenológico en el proceso de relajación de TR. Cuando el factor 

de proporcionalidad, γ, es mayor que la unidad la componente axial se relaja 

describiendo el comportamiento de una exponencial decreciente (en valor 

absoluto), se pasa de un estado de compresión en T4 a un estado relajado tras 

100h de tratamiento. Cuando es menor que la unidad, la componente axial 

describe también una exponencial decreciente, pero ahora se pasa de un 

estado de tracción en T4 hasta un estado relajado después de 100h. 

 

• Los mecanismos que gobiernan el proceso de relajación de tensiones 

residuales son los mismos que los de un proceso de fluencia convencional. Se 

han obtenido parámetros cinéticos como los que describen el proceso de 

fluencia: el exponente de tensión, n, y la energía de activación, QR. Se deduce 

que es el movimiento de dislocaciones el que gobierna el mecanismo de 

relajación de TR. 

 

 

5.3 TRABAJO FUTURO 
 

Para profundizar en el estado de tensiones residuales en un material monofásico 

teniendo en cuenta la presencia de tensiones residuales microscópicas intergranulares 

se necesita realizar más medidas experimentales de difracción de radiación sincrotrón 

o neutrones y realizar mapas de orientaciones mediante EBSD barriendo todo el 

diámetro de la muestras. La correlación entre estos datos experimentales nos daría 

mapas de tensiones intergranulares en el interior de las muestras. Este procedimiento 

se llevaría a cabo realizando: 

 

• Medidas de la distancia interplanar en muestras de polvo de aluminio en los 

mismos estados de precipitación que las muestras masivas para obtener un 

valor de referencia más optimizado con respecto al que se ha utilizado en este 

trabajo (polvo de aluminio en estado T4). Después, se realizaría una 

comparación entre  los resultados obtenidos con los nuevos valores de 
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referencia y con los que se presentan en este trabajo (utilizando el método del 

equilibrio y el método de las parábolas).  

 

• Llevar a cabo el estudio, mediante EBSD en 2D y 3D de la microestructura de 

la muestra en el mayor número de posiciones posible a lo largo de toda la 

sección diametral.  

 
• Mejorar el Modelo DMLE del policristal que permita obtener una expresión de la 

tensión intergranular promedio para cada una de las secuencias de primeros 

vecinos analizadas. Esto se haría con una mayor precisión debido a la 

obtención de los nuevos mapas de EBSD en 2D y 3D que muestren todo el 

gradiente microestructural alcanzado por la muestras. 

 
• Validar los resultados de la tensión intergranular en cada una de las zonas 

analizadas con los resultados de las tensiones totales y la tensión 

macroscópica. 

 

• Realizar el estudio de tensiones residuales a distintas escalas para distintos 

procesados, como la laminación y la unión por fricción batida de distintas 

aleaciones de aluminio monofásicas. Dependiendo de si son o no aleaciones 

envejecibles, determinar el valor de referencia libre de tensiones que mejor 

describa el estado del sistema a través del método del polvo o desarrollando 

nuevas metodologías basadas en las ecuaciones de equilibrio según el caso.  

 
• Completar una base de datos de valores de referencia d0 para distintas 

aleaciones y estados de precipitación medidos a través del método del polvo y 

del método del equilibrio de tensiones. Esta base de datos, aunque conlleva un 

trabajo exhaustivo, permitiría disponer de valores tabulados de d0 para distintos 

materiales con distintos procesados y bajo distintas condiciones e tratamientos 

térmicos.  

 
• En cuanto al proceso de relajación de tensiones residuales se realizaría un 

estudio de las mismas a distintas temperaturas, 220º, 240º y 300º C para 

constatar cómo y cuánto el incremento de la misma acelera el proceso de 

relajación. 
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