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RESUMEN

RESUMEN

Las exigencias actuales a las que se someten a los materiales de altas prestaciones,
como los utilizados en la industria aeroespacial, aeronautica y del transporte, requieren
un conocimiento exhaustivo de sus propiedades mecanicas. En particular, el
conocimiento del estado de tensiones residuales es fundamental para mejorar el
comportamiento mecanico del material y su tiempo de vida en servicio en las

aplicaciones estructurales para las cuales estan disefiados.

Las Tensiones Residuales, TR, se generan tanto en la superficie como en el interior
del material solo por el hecho de someterlo a procesos termomecanicos no
homogéneos. Son las tensiones que estan presentes en ausencia de una carga
externa aplicada. Se dividen en distintas categorias dependiendo de la escala en la

que varian.

Asi, se tienen TR macroscoépicas (tipo I), que varian en la escala de las dimensiones
de la muestra, y TR microscopicas, que varian en la escala del tamano de grano (tipo
II) o inferior (tipo Ill). Ambas estan intimamente relacionadas con la microestructura del
material y el proceso termomecanico al que se ha sometido, pero su determinacién y
el efecto en el comportamiento mecanico de los metales es muy diferente.
Habitualmente, cuando en el diseno estructural se tienen en cuenta estas tensiones,
sblo se atiende a la influencia de las TR macroscoépicas ya que hasta la fecha no
existen estudios que cuantifiquen la magnitud de las tensiones microscépicas en
aleaciones monofasicas. En este trabajo se pretende avanzar en el ambito de las TR
microscopicas, tipo Il, presentes en una aleacién monofasica policristalina. Para ello se
ha establecido un protocolo de separacion de tensiones, que permite cuantificarlas.
Para el estudio se ha utilizado una aleacion monofasica de aluminio, 2014Al, y se ha
recurrido a modelos existentes y conceptos que ya se emplean en materiales
polifasicos o compuestos (con dos o0 mas fases bien diferenciadas que poseen
distintas propiedades fisico-quimicas). Otro de los retos que aborda esta investigacion
es determinar, mediante el desarrollo de un modelo elastoplastico, una ecuacién 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 andlisis
multiescala de las TR y correlacionarlo con la microestructura del material. En segundo

lugar, estudiar el proceso de relajacion de dichas TR con el fin de obtener parametros
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cinéticos a través de la correlacion entre los fendmenos de relajacion de tensiones
residuales y los fenomenos de fluencia convencionales. El estudio de TR se ha
realizado a partir de medidas de la distancia interplanar obtenidas mediante difraccion

de radiacion sincrotrén en una aleacion de aluminio monofasica policristalina.
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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 ), varies in a scale similar to the sample
dimension, whereas the microscopic one varies in the scales of the grain size (type IlI)
or even at a lower scale (type lll). 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
Il 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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INTRODUCCION

1. INTRODUCCION

1.1 ANTECEDENTES

Los avances tecnoldgicos en la industria, como la del transporte, han estado ligados
tradicionalmente al desarrollo de nuevos materiales. Por ejemplo, en la historia de la
aeronautica ha existido una busqueda continua de nuevos materiales de baja densidad
donde la resistencia especifica (relacién resistencia/peso) fuera cada vez mayor. Esta
motivacion ha dado lugar a hitos en la historia de los materiales como fue pasar del
avion de madera en 1903 hasta la construccion de la primera aeronave construida
integramente en aluminio en 1920 [1], [2], [3]. Esta evolucién en el desarrollo de
nuevos materiales metalicos de altas prestaciones no se ha frenado. La necesidad de
un menor consumo energético de combustibles fosiles unido a la demanda de nuevos
componentes estructurales con mejor comportamiento a altas temperaturas y
tolerancia al dafio sigue siendo otro impulso para la investigacidon metalurgica. Asi en
los ultimos afios, 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 aleacién
original se sustituye parcialmente por litio con el fin de disminuir la densidad de la
aleaciéon de partida y aumentar su médulo elastico [4], [5], [6]. Sin embargo estas
mejoras complican los procesos tradicionales de fabricacion. Asi, en el caso de las
aleaciones Al-Li, la alta reactividad del litio en estado fundido, hace inviable la
fabricacion de productos por fundicion a nivel industrial por lo que la mayoria son

productos conformados por via pulvimetalurgica.

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
automdévil ya que suponen una importante reduccion de peso frente a los utilizados
hasta el momento [7]. Otro ejemplo serian las superaleaciones para aplicaciones
estructurales a alta temperatura como motores de aviacion (aleaciones Ni/Co), alabes

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

El desarrollo de estos nuevos materiales metalicos se basa en comprender la
correlacion entre las propiedades mecanicas y la microestructura a distintas escalas
de observacion: macroscopica y microscopica. Este estudio permitira a su vez disefar
e implementar nuevos procesos de fabricacion y transformacién en este tipo de

materiales.
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Durante los procesos de fabricacion de una pieza estructural se producen fallos, por
muy diversas causas (crecimiento de grietas, fendmenos de corrosién bajo tension,
cambios microestructurales...). El analisis de estos fallos requiere un conocimiento
profundo de los materiales utilizados. El conocimiento de fenédmenos que tiene lugar
en el material, sobre todo en la escala microscopica, no es sencillo y no siempre se
conocen. Por ello, es comun recurrir en el disefo ingenieril a margenes de tolerancia
que palien el desconocimiento de determinados factores en previsién del buen
comportamiento de un componente durante su vida en servicio. Entre estos factores
estan 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
termomecanicos no homogéneos [11] como son: extrusion, laminacién, trefilado de
alambres de acero, soldadura y procesos de modificacion superficial [12], [13], [14],
[15]. Por lo tanto, en mayor o menor medida estas tensiones estan 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 estara sometida a tensiones externas, la tensién real que soporta la
pieza sera la suma de la tensién 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
union disminuye el limite elastico del material, la presencia de TR a traccion en la zona
soldada pueden hacer que la pieza se rompa durante su vida en servicio [16] si esta
TR no se tuvo en consideracién en la etapa de disefio. Por otra parte, una TR a
compresion reduce la tensién total y dificulta la formacion y/o propagacion de grietas.
Por ejemplo, una manera de provocar tensiones a compresion en la superficie de un
material es someterlo a procesos como el granallado o el arenado mejorando asi la

resistencia a la corrosién bajo tensién y a fatiga [17].

En la mayoria de los casos, la magnitud que pueden alcanzar las TR en los materiales
metalicos estructurales no es despreciable y pueden comprometer la integridad
estructural. Por lo tanto, la determinacion precisa y el conocimiento de su relacion con
los procesos termomecanicos de fabricacion y conformado resulta crucial. Esto
objetivo se ha conseguido de manera razonable en el caso de las tensiones
macroscopicas, asociadas a la escala dimensional de la muestra. Sin embargo, en el
caso de las tensiones residuales microscépicas, las asociadas a la microestructura
(escala del tamafo de grano o inferior), existen todavia numerosas lagunas de

conocimiento, incluso relativas a su medida experimental, a pesar de que su influencia
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en el comportamiento mecanico macroscopico 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 analisis global
de TR en aleaciones metdlicas monofasicas. Implicitamente, se consideran
despreciables frente a las macroscopicas y no existen procedimientos establecidos
para su calculo. No obstante, las tensiones residuales microscoépicas si se han
estudiado sistematicamente [18], [19], [20], [21] en el caso de materiales compuestos
metalicos con refuerzo ceramico. La presencia de estas tensiones residuales
microscoépicas se debe a las diferentes propiedades mecanicas y térmicas existentes
entre el metal y el refuerzo ceramico que forman el compuesto. La distinta naturaleza
de los componentes, fases, del material ha permitido establecer procedimientos de
medida y analisis 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

difraccién de radiacion muy penetrante, como los neutrones o la radiacion sincrotréon.

Es en la escala de las tensiones residuales microscopicas, a nivel intergranular, donde
este trabajo trata de realizar una aportacion. Para ello, se ha desarrollado una
metodologia, basada en modelos elastoplasticos que tienen en cuenta la naturaleza
anisotropa de los cristales y la interaccién entre granos, a escala intergranular [22].
Los modelos empleados hacen uso, para los calculos, de medidas obtenidas por
difraccién de radiacidon sincrotron. De la misma forma que se cuantifican las TR
microscopicas entre distintas fases de materiales compuestos [19], [23], [24], [25],
[26], [27], también se podran determinar dichas tensiones en aleaciones monofasicas
con la metodologia propuesta. Aunque no se encuentran trabajos en la bibliografia en
esta direccion, si se encuentran algunos sobre el analisis de tensiones intergranulares
en aleaciones bifasicas como el caso de los aceros [28], [29]. Esto es debido, a la
dificultad que entrafa el proceso de calculo de TR microscopicas mediante técnicas de

difraccion en aleaciones monofasicas.

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 andlisis de estas tensiones han de
tenerse en cuenta distintos factores: su origen, clasificacion, y los procedimientos

especificos de medida. Asimismo, puede ser importante también tener en
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consideracion los procesos de relajacion de estas tensiones para una mejor
comprension de su naturaleza. En los siguientes apartados se describiran 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 sélido, la generacion de una tension residual
en su interior esta garantizada. La importancia de las TR dependera de la magnitud
alcanzada y de su distribucion 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 plasticas

inhomogéneas.

Un ejemplo donde se genera un gradiente térmico es en el proceso de enfriamiento
rapido 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 pequefio. 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 limite elastico también varia con la temperatura, provoca deformaciones
plasticas inhomogéneas que se manifiestan en la presencia de una tension residual.
Las zonas de mayor temperatura no permiten que las regiones superficiales se
contraigan, y al alcanzar la temperatura ambiente, el material tendra un estado de

compresion en la superficie y de traccion 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 extrusion donde el flujo plastico en el interior y en zonas proximas
a la superficie es muy diferente. En resumen, las TR se consideran la respuesta del
material ante una distribucion no homogénea de deformaciones cuyo origen pueden

ser de distinta naturaleza.
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1.4 CLASIFICACION DE TENSIONES RESIDUALES

Existen tres tipos de tensiones residuales en materiales monofasicos. La clasificacion
de las TR atiende a la dimension en la que varian, asi se tienen tensiones residuales
macroscopicas, TRM, y tensiones residuales microscopicas, TRm intergranulares e

intra-granulares.

1.4.1 Tensiones residuales macroscoépicas: TRM

Las tensiones residuales macroscépicas TRM, también denominadas tensiones de tipo
I, 0, 0 macrotensiones, se generan, como ya se ha comentado, durante procesos
termomecanicos no homogéneos. Estos procesos dan lugar a un estado de tensién,
que varia de manera significativa y continua a lo largo del componente. Por ejemplo,
durante la fabricaciéon de un barra metalica obtenida por extrusién, un enfriamiento
rapido como un temple, un proceso de soldadura, etc. [30], [31]. La tension generada
en estos procesos se distribuye y equilibra a lo largo de las dimensiones del sdlido.
Debido a la magnitud de la escala, se asume que estas macrotensiones no dependen
de la orientacion cristalografica de los granos. Varia 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 mecanica de
los medios continuos. Las TRM pueden llegar a relajarse si se aplican los tratamientos

termomecanicos adecuados.

1.4.2 Tensiones residuales microscoépicas: TRm

Las tensiones residuales microscopicas, TRm, estan asociadas a la naturaleza
intrinsecamente discontinua de la microestructura de los materiales, y por tanto varian
a una escala muy inferior a la de las macroscopicas. Se generan como consecuencia
de la inevitable presencia de discontinuidades en la red cristalina (defectos de red,
particulas de segunda fase...). Son las tensiones de interés y objeto de este trabajo de
investigacion. Como ya se indicd, las TRm pueden ser de dos tipos segun que la
escala considerada sea del orden del tamafio de grano, tipo Il, o inferior, tipo Il (Figura
1.1).

La deformacion plastica que se produce por movimiento de dislocaciones en

determinados planos y direcciones cristalograficos, da lugar a que granos vecinos con
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distinta orientacién sufran un reparto de la deformacion elastica y plastica 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 Il varian 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 caracteristico, que comprende algunos granos como se muestra
esquematicamente en la Figura 1.1 (b). Su magnitud en un grano determinado, o, es
igual a la diferencia entre la tensién media correspondiente a dicho grano y la tension

residual macroscopica, o, Figura 1.2.

Las TRm de tipo lll sufren variaciones a escala atébmica. Son debidas a defectos
puntuales, dislocaciones y pequefos precipitados, y se equilibran a lo largo de un

grano.

A S
o
N ¥
N by
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—
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| |
tipo | tipo Il tipo lll

Figura 1.1. Esquema de los tres tipos de tensiones residuales dependiendo de la
escala en la que se encuentren: (a) Tensiones macroscopicas tipo | o TRM. (b)
Tensiones microscopicas tipo I, a partir de las cuales se determinan las tensiones
residuales intergranulares TRI, y (c) Tensiones microscopicas de tipo Il o intra-
granulares. Por sencillez, aunque tanto las tensiones de tipo Il como de tipo Ill son
catalogadas como microscopicas, en este trabajo referiremos con la abreviatura TRm

sélo a las tensiones microscopicas de tipo Il.
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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.

iy

[ Gy
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—
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Figura 1.2 Esquema mostrando las tensiones intergranulares surgidas como

diferencias de tensiones residuales microscépicas tipo Il.

La magnitud de las TRI pueden condicionar el comportamiento macroscépico del
material en determinadas circunstancias, por ejemplo, la presencia de tensiones
intergranulares puede dificultar la propagacion de grietas por fatiga [32], o acelerar el

proceso de corrosion bajo tension [33].

A nivel experimental, las TRI, se pueden determinar si se conocen las tensiones
residuales microscopicas utilizando las técnicas de medicidon basadas en la difraccion
de radiacion sincrotron, neutrones o electrones. No es posible, en la actualidad,
determinar las tensiones microscépicas ni las intergranulares a través de otras

técnicas.

1.4.2.2 Tensiones residuales Intra-granulares

Las tensiones residuales intra-granulares o de tipo lll, Figura 1.1(c) son tensiones que
se generan a nivel muy local; estan asociadas a las in-homogeneidades a escala
atomica como defectos en la red cristalina (vacantes, maclas, dislocaciones, atomos
de soluto/intersticiales) o pequefas particulas 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 macroscopico de un material
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(condicionan, por ejemplo, la interaccién de las dislocaciones con los precipitados en
aleaciones endurecibles por precipitacion). Este tipo de tensiones microscopicas, en la
actualidad, se caracterizan mediante técnicas de difraccion de electrones
retrodispersados de alta resolucién [35], [36], [37] y microscopia electronica de

transmision de alta resolucion y no seran tratadas en este trabajo.

1.5 DETERMINACION DE TENSIONES RESIDUALES

Existen diversos métodos para determinar TR [38]. En la Tabla 1.1 se resumen los
mas utilizados. Se puede hacer una division de los métodos atendiendo a su

naturaleza destructiva o no destructiva:

(1) Métodos basados en técnicas de difraccion, donde dependiendo de la radiacion
utilizada, se tiene difraccion de rayos-X de laboratorio, de baja penetracion, difraccion
de radiacion sincrotron (rayos-X duros de alta intensidad y capacidad de penetracion)
o difraccién de neutrones. En estas técnicas se aprovecha la red cristalina como una
galga extensométrica a la escala atdmica. 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 informacion no sélo de la superficie del material sino también, en el caso

de radiacion sincrotron o neutrones, del interior de la muestra.

(2) Técnicas no destructivas basadas en la correlacion de las tensiones residuales con
algunas propiedades de los materiales, como las magnéticas [39], [40] (ruido
Barkhausen), o técnicas de interferometria y ultrasonidos. Una de sus ventajas es que

permiten realizar medidas in situ en determinados casos.

(3) Métodos mecanicos, 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 mecanicos son los mas sencillos de aplicar, pero son
métodos destructivos. Ello supone una de sus principales desventajas con respecto a

las demas técnicas.
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Método Penetracion Resolucion Precision Comentario
espacial
Difraccion de < 50um (Al) 1mm lateral +20 MPa, Tipoly Técnica no
rayos X < 5pm (Ti) 20 jim en _Ilmlt.a\da ano II(c_ar_n'blos destructiva.
. linealidades en posicion del i
profundidad & g - Sensible a la
sin?y pico) .
preparacion de la
Tipoll y il muestras.
(Cambios
anchura de pico)
Radiacion 150-50 pym (Al ) 20 pm lateral al +10° Tipolyll Técnica no
Sincrotron rayo incidente. deformaciones, (cambios destructiva.
1mm paralelo limitada | icid ico).
p : _por as posicién pico) R—
al rayo. estadisticas de . i
Tipoll y il volumenes de
los granos y el : .
(cambios analisis.
estado de .
; anchura pico).
referencia
Neutrones 200 um (Al); 500 pm +10° Tipolyl Dificultades de
25 ym (Fe); deformaciones, (cambios acceso.
4 pm (Ti) limitada por las  posicion pico). ) )
estadisticas de it il ¢ Baja velocidad de
conteoy el P y adquisicion  de
(cambios datos.
estado de -
. anchura pico).
referencia
Ultrasonidos >10 cm 5mm 10% Tipos 1, 11, 1l Sensible a la
microestructura.
Magnéticos 10 mm 1 mm 10% Tipos 1, 11, Il Solo materiales
magnéticos.
Sensible a la
microestructura.
“Hole ~1.2 x diametro 50 ym +50 MPa, Tipo | Medidas en el
drilling” del profundidad limitado por la plano.
j fundidad.
AgHIEIe PIOtUnsiaa Destructivas.

Tabla 1.1 Técnicas de medida de Tensiones Residuales, TR y sus caracteristicas [42].

En la actualidad las técnicas de difraccion son las mas versatiles, fiables y rigurosas.

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

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

asocian posteriormente a tensiones residuales. Esta calibracién se realiza mediante la
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determinacion de un valor de referencia, dy, que se encuentre libre de tensiones [43].
La determinacion del parametro de referencia no es trivial, especialmente en el caso
de aleaciones envejecibles ya que este depende de los elementos aleantes en
solucion solida. Esto supone una complejidad, tanto en el calculo de las TR
macroscopicas como de las TR microscopicas, como se detallara a lo largo del

presente trabajo.

1.5.1 Difraccion de radiacion sincrotron.

En la actualidad la luz sincrotrén es protagonista en el proceso de investigacion
cientifica moderna ya que permite a los investigadores observar el mundo que nos
rodea desde una perspectiva impensable hace solo unos afios. Su uso abarca desde
la ciencia e ingenieria de materiales hasta la biologia molecular [44], [45], [46]. La
capacidad para desarrollar nuevos materiales esta ineludiblemente unida a los
avances en la comprension de los fendmenos fisicos y quimicos fundamentales de los
mismos. En este sentido, la radiacion sincrotron se presenta como una herramienta
muy versatil porque ofrece un conjunto de técnicas muy amplio, idbneo en momentos
del proceso de desarrollo de un material susceptible de tener aplicaciones

tecnoldgicas.

La radiacion sincrotron, RS, es luz generada por particulas cargadas, habitualmente
electrones, aceleradas hasta velocidades ultra-relativistas. Estos electrones, al ser
forzadas a seguir una trayectoria circular emiten energia en forma de radiacion [47]. El
uso de dicha radiacion ha evolucionado de una manera espectacular desde su primera

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

Los electrones se generan en un candon 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 energias requeridas, que dependiendo de la instalacion varia 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
orbita mediante los imanes de curvatura que los desvian respecto a su trayectoria
rectilinea. Es en este cambio de direccion donde los electrones emiten radiacion

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

La” luz” producida en un sincrotron es radiacion con un rango espectral de energias
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
versatil ya que puede adaptarse a distintos experimentos dadas las caracteristicas que

posee, como se describe a continuacion:

e Alta intensidad: hasta nueve 6rdenes 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 transformacién quimica o

estructural.

e La energia de la radiacion es sintonizable, es decir, permite seleccionar
diferentes rangos energéticos dependiendo de las caracteristicas del

experimento y material a estudiar.

e Posee polarizacion lineal o circular. La polarizacion lineal es util en sistemas
con anisotropia axial, ya que se puede obtener informacién de las distintas
propiedades del material segun su orientacién. La polarizacion circular permite
realizar experimentos de difraccién y dicroismo magnético que proporciona

informacién estructural y magnética simultaneamente [49].
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e Radiacién altamente colimada. Se consigue un haz muy fino, con baja
dispersién angular, y que permite, por ejemplo, realizar experimentos con una
precision sin precedentes, ya que se obtiene valores de resolucion de energia
de E/AE=40000.

e Estructura temporal pulsada. El haz de electrones de un sincrotron no es
continuo. Estad formado por “paquetes “de electrones separados una cierta
distancia. De esta manera la luz que se obtiene en un sincrotrén no es continua
sino que esta compuesta de pulsos cortos. El periodo entre los pulsos es del
orden de nanosegundos y el tiempo del pulso del orden de picosegundos. Este
fendmeno permite realizar experimentos de excitacion y relajacion de

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

La caracteristica mas importante de esta radiacion, desde el punto de vista de la
caracterizacion de TR, es su capacidad de penetraciéon dentro del material, y la
posibilidad de utilizar un haz de tamano del orden de 50 -100 um (frente a 1-2 mm de
un haz de neutrones o de rayos X de laboratorio) lo que permite la determinacion del
estado de TR en el interior del material con una resolucién espacial muy elevada. Por
ultimo, si se dispone de un haz blanco de rayos X, que contiene distintas longitudes de
onda, es posible llevar a cabo medidas de difraccion sobre varias familias de planos
cristalograficos simultaneamente. Como se vera mas adelante, para este estudio se ha

empleado radiacién de sincrotrén con un amplio espectro de energias.

Existen numerosas instalaciones de radiacién sincrotrén en el mundo (unas 50). Para
la realizacién de este trabajo se recurrio a la linea EDDI (Energy dispersive X-Ray
diffracion) del sincrotrén BESSY Il [51] perteneciente en la actualidad al consorcio HZB
(Helmholtz Zentrum Berlin). BESSY Il es un sincrotron de tercera generacion y esta
situado en Adlershof, Berlin. La linea EDDI estad especializada en medidas de
tensiones residuales, textura y perfiles en profundidad de la microestructura de un
material. El rango de energias de trabajo de la linea abarca desde los 5 keV hasta los
150 keV.
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1.5.2 Determinacion de tensiones residuales mediante difraccion de radiacion
sincrotron.

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 difraccion de radiacion sincrotron permite medir esa variacion aportando
informacién sobre la deformacion interna del policristal y por consiguiente de la

tension.

La deformacion elastica de un sélido cristalino modifica la distancia interplanar, que se
manifiesta en un desplazamiento del pico de difraccién correspondiente respecto un
valor relajado, libre de tensiones. Realizando esta operacion en diferentes posiciones
de la muestra se determinan las tensiones macroscoépicas. En el caso de tensiones
microscopicas, aparte del desplazamiento del pico, se tiene en cuenta ademas su
ensanchamiento, Figura 1.4. Ambos fendmenos, desplazamiento y ensanchamiento de

los picos de difraccion, van asociados a la presencia de tensiones microscépicas.

Red cristalina Pico de difraccién

. l ’l ldf]‘l' .

Sin deformar

| ( |—
CITTTT] \_

Deformacion

uniforme
(“l- ;- ]— lr -'r
(W
Deformacion 26—
heterogénea

Figura 1.4. Efecto de las tensiones residuales en el pico de difraccién: las tensiones
tipo | producen un desplazamiento, las de tipo Il producen, ademas, un

ensanchamiento.
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La distancia interplanar viene descrita a través de la Ley de Bragg, segun la expresion:
nA = 2d(hkl)sené (1.1)

Donde n es un numero entero, A es la longitud de onda de la radiacion incidente, d
(hkl) es la distancia interplanar para una familia de planos determinada y 6 es el
angulo de difraccién. En la Figura 1.5 se representa el esquema de difraccion de

rayos-X en un cristal.

Cuando en radiacion sincrotron se trabaja en modo dispersion de energia (luz

policromatica), la Ley de Bragg adquiere la forma,

hc

d (hki)= 2E(hkl)sen6

(1.2)

Donde h es la constante de Planck, ¢ la velocidad de la luz, 8 es el angulo de

difraccién o de Bragg y E(hkl) la energia correspondiente a cada pico de difraccion.

El calculo de la deformacion elastica asociada a la variacion de la distancia interplanar

se calcula aplicando la ecuacion,

d(hkl)— d,(hkI) (1.3)
d, (hk)

Donde d (hkl) es el valor de la distancia interplanar medida y d, (hkl) es el valor de
referencia en una muestra libre de tensiones representativa del material que se esta
estudiando. En los experimentos de medida de tensiones residuales es necesario
disponer de un valor relajado libre de tensiones del espaciado interplanar, d, (hkl), que

sea un valor representativo del material que se quiere estudiar.

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

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

E
o, = m.[ﬁ —v)g +v(e + & )] (1.4)

Donde E y v son el médulo de Young y el coeficiente de Poisson, respectivamente, y

€k son las deformaciones en las direcciones principales.
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Figura 1.5. Esquema del fenémeno de difraccién de rayos X por un cristal.

En el caso de la determinacion de las tensiones macroscépicas, que siguen la
mecanica del continuo que no tiene en cuenta la microestructura, la difraccion se
emplea de la misma manera que un extensémetro acoplado a una muestra de traccién
en un ensayo mecanico para calcular su deformacion. Sin embargo, en el caso de las
tensiones microscoépicas, la microestructura juega un papel fundamental, y la
difraccién ya no actia como un extensémetro puesto que el volumen de medida es
muy superior al tamafo de grano. El desplazamiento del pico de difraccion no puede
relacionarse con valores de deformaciones de granos especificos de la muestra, ya
que por su propia naturaleza, la difraccién da valores estadisticos medios. Puesto que
granos adyacentes se encuentran con diferentes grados de deformacion, el pico de
difraccion de un (hkl) determinado también experimenta un ensanchamiento. Esta
circunstancia encierra una enorme dificultad en el calculo y es en parte el hecho de
que aun no se haya podido hace mapas de TRm de los granos de un policristal. Si se
han realizado trabajos enfocados en medir los cambios o distorsiones que se producen
en las lineas de Kikuchi [53] como consecuencia de la tension que sufre el grano [54].
Sin embargo, estos cambios soélo dan una idea cualitativa de esta tensién: en ningln
caso permiten obtener una descripcion rigurosa de su tensor de tensiones en la escala
microscopica. Las lineas o patrones de Kikuchi son patrones de difraccion que se

obtienen a través de las técnicas de EBSD (difraccion 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 difraccién de radiaciéon sincrotréon, permite medir distancias
interplanares de solidos cristalinos y relacionar las medidas con el estado de
deformacion/tension del material. Esta técnica, junto con la difraccién de neutrones, ha
supuesto un gran avance en la determinacion de tensiones residuales en

componentes respecto otras técnicas mas convencionales y destructivas.

1.5.2.1 Determinacion del valor de referencia d, (hkl).

Uno de los principales problemas en el andlisis de tensiones residuales mediante
técnicas de difraccion es disponer de un valor del parametro de red libre de tensiones
residuales. Este parametro no puede contener componentes de tension ni
macroscopica ni microscopica. ldealmente, corresponderia 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
dificil que es disponer de un valor adecuado de d, (hkl), es que para obtener valores
de tensiones residuales fiables, la desviacion entre el valor de la distancia interplanar
relajada y tensionada ha de ser inferior Ad/d < 0,01% [42], [55].

Los métodos convencionales para la obtencién del dy (hkl) se basan en la relajacion de
las tensiones del material de partida. Dependiendo del material estudiado y del
problema especifico, se pueden emplear diversos procedimientos para disponer de
este valor d, (hkl) [56]. Una de las técnicas habituales es la aplicacion de tratamientos
térmicos para relajar tensiones [57]. El problema se complica al trabajar con
aleaciones envejecibles ya que los tratamientos térmicos ademas alteran
significativamente el parametro de red al modificarse la cantidad de elementos en
solucion sdlida y, como consecuencia, se obtienen valores de tension sobreestimados
0 subestimados con respecto del valor real [58]. Esto afectaria principalmente a la

correcta determinacion de las tensiones microscoépicas.

Algunas técnicas de relajacién de tensiones consisten en dividir el material en
secciones lo suficientemente pequefias 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 continuacion:

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

mide esta exento de tensiones macroscopicas. 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 macroscopicas pero no es valido para caracterizar las

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

Muestras tipo peine. Este método de obtencion de d, (hkl) consiste en mecanizar una

pieza en forma de peine de tal modo que los cortes practicados llevan aparejado una
relajacion de las tensiones, al menos en las direcciones perpendiculares a la direccion
alargada de cada “pua” del peine. Con este procedimiento, se mantiene la informacion
relativa a la posicion espacial de las zonas donde se espera una variaciéon de d, 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 cordén de union, es necesario disponer de un mapa
que refleje la variacion de dy a través de las distintas zonas del material [58]. Este
meétodo tiene el inconveniente de que no se asegura la relajacion completa de la
tensién macroscépica, pues depende de la relacion entre la magnitud de las tensiones
y las dimensiones de las puas del peine. Este hecho puede invalidar el calculo
posterior de esta tensién [62]. Ademas, 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 parametro de red de referencia a partir de principios de equilibrio
mecanico de tensiones, como por ejemplo el de la componente normal a una seccion

dada de la muestra [60].

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

de la mecanica para deducir el valor de do. 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 calculo sea fiable [56].

Por otra parte, como el objetivo planteado es determinar las microtensiones, el método
del equilibrio presenta una dificultad afadida debido a que la condicién de equilibrio en
la escala macro y micro es distinta. El volumen de medida es constante y se asume
que la macro tension es constante en todo el volumen de medida y se equilibra en las
dimensiones de la muestra. Por otro lado, la microtensién, aunque varia 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 d, (hkl) y el parametro
de red, ag, se basa en la imposicion del equilibrio en la escala macroscopica. El
parametro de red es un valor uUnico e independiente de la orientacibn en materiales
cristalinos. A partir del valor de a, y utilizando las ecuaciones basicas de la
cristalografia se obtiene un valor de referencia de la distancia interplanar para cada
conjunto de granos con igual orientacion y se determina un valor de su tension en la

escala microscopica.

1.5.3 Método de separacion de tensiones residuales.

El método de separacion de tensiones residuales esta ampliamente aceptado y se ha
empleado en numerosos trabajos [43], [63], [64], [65], [66] [67], [68]. Este método se
emplea en materiales polifasicos donde existen fases cuyas propiedades mecanicas y
térmicas son muy diferentes. Un ejemplo de material polifasico seria un material
compuesto de matriz metalica, MCMM vy refuerzo ceramico. Para estos materiales la
suma de tensiones externas y residuales se distribuye en cada una de sus fases de
manera proporcional a la fraccion en volumen de cada fase constituyente. Esta

condicion viene expresada por la regla de las mezclas segun la expresion:
_ _ Total A RS
- fow + for=c"" =c"+0o (1.5)

Donde o) v 8—1 son las tensiones promedio que soportan la matriz y el refuerzo

respectivamente, f es la fraccién en volumen de refuerzo, o” es la tensién externa

aplicada y o 7 es la macro tension residual. Una parte de la carga sera soportada por

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

De acuerdo con este método, la tension total en cada una de las fases es la suma de
la tension residual macroscopica TRM (comun a ambas fases) y la microscopica, TRm.
Esta ultima se calcula entonces como la diferencia entre la tension total y la TRM de

cada una de las fases del MCMM:

micro ____Total Macro

Ofaset = Ofase1 — O (1.6)
micro ____Total Macro

Ofase2 = Ofase2 0 (1.7)
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A pesar de que existen evidencias de la existencia de tensiones residuales
microscopicas, habitualmente no se consideran en el analisis de tensiones en el caso
de aleaciones monofasicas. Esto es debido a que se supone que su valor es muy
inferior al de las tensiones macroscépicas. Ademas, hay que afiadir las dificultades
experimentales para su determinacion. Dado que son tensiones de granos
pertenecientes a una misma "fase" no es posible discernir entre los picos de difraccion
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
polifasicos, donde es posible asociar los picos de difraccién de las distintas fases y

realizar los calculos seleccionando éstos de manera fiable.

Por ello, y para solventar la dificultad mencionada anteriormente, y realizar un analisis
de tensiones residuales multiescala en aleaciones monofésicas, incluyendo las
tensiones microscépicas, ha sido necesario generalizar el método de separacién de
tensiones habitualmente empleado en materiales compuestos polifasicos. Asi, en este
trabajo, se propone que las diferentes familias de granos con una orientacién
especifica (componentes de textura) forman una fase dentro del policristal monofasico.
De esta manera se abordara el problema tal como se acomete en materiales
compuestos: se determinara el estado de tensiones residuales "promedio" de cada
una de estas familias de granos. Cada una de estas familias de granos sera
"identificable" por la orientacion cristalina (textura) que manifiestan respecto un eje
macroscopico de la muestra (eje de extrusion). Sin embargo, hay que ser consciente
de que existen varias reflexiones distintas dependiendo de la componente analizada
para un mismo grano. Como se vera, ha sido preciso recurrir a determinadas

aproximaciones para solventar el problema y avanzar en el calculo.

Esta nueva metodologia permitirda describir la tension residual macroscopica del
material monofasico a partir de las tensiones totales medidas en los granos cristalinos
que forman el policristal. Una vez descrito el estado de tensiones residuales
macroscopicas, sera posible calcular las tensiones residuales microscépicas utilizando

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

El origen de las tensiones residuales se encuentra en los procesos termomecanicos de
extrusion y temple. Un aspecto fundamental para describir el estado de tensiones es
conocer la microestructura generada en estos procesos. La aleacién estudiada ha
experimentado un proceso de extrusion y un posterior tratamiento térmico de

enfriamiento rapido o temple.

1.6.1 Proceso de extrusion y textura.

La extrusion es uno de los procedimientos de conformado mas utilizado en aleaciones
de aluminio [69], [70]. El proceso consiste en hacer pasar el material, empujado por un
vastago que se mueve a velocidad constante, a través del orificio de una matriz de
geometria dada, donde tiene lugar una gran deformacién plastica ocasionada por una
elevada reduccion de area. En la Figura 1.6 se muestra un esquema del proceso para

una geometria de extrusion cilindrica.

Durante el proceso de deformacion plastica de la extrusion se favorece el alineamiento
de los granos del policristal con respecto al eje de extrusion y se induce textura
cristalografica en el material. La textura se define como la orientacién 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 (fraccion de

volumen de cada componente).

Durante el proceso de extrusion 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
estan orientadas paralelamente a la direccion de extrusion. Estos granos son
mayoritarios en el material y por lo tanto, contribuyen de manera muy importante en el
comportamiento mecanico del policristal. Este hecho afectara tanto a sus propiedades
mecanicas como a la naturaleza y distribucion de las tensiones residuales. Las
propiedades mecanicas de las aleaciones procesadas termomecanicamente son

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

El conocimiento de la textura es importante para el desarrollo de propiedades 6ptimas
en direcciones determinadas [72], [73], [74]. Por ejemplo en procesos de embuticion

de metales [75] o en dispositivos de microelectrénica [76].
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Extrusion

Matriz Aplicacion
de la carga

Barra
extruida pu—

Textura

Textura de fibra <111> + <100>

|| Eje extrusion

¥

Figura 1.6 Esquema del proceso de extrusion y de la textura que alcanza un material

extruido durante el mismo.

En la actualidad, la técnica utilizada para la caracterizacion de la textura es la
difraccién. Dependiendo del numero de granos analizado, se puede hablar de
macrotextura o microtextura. El estudio de la macrotextura permite extraer informacion
de la intensidad maxima de las componentes de textura de los granos que conforman
la aleacion. También se puede determinar la fraccion en volumen de cada orientacion
a partir de la funcion de distribucion de orientaciones, FDO. Por otro lado, el estudio de
la microtextura da informacién sobre las orientaciones individuales de un numero

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 proyeccion
estereografica referida a una direccién de la muestra. A partir de ellas se puede

calcular la funcién de distribucion 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
direccién dada. No solo permite distinguir todas las componentes de la textura, sino
que ademas proporciona una descripcion estadistica y normalizada de la fracciéon en
volumen de cada una de ellas [77]. Esta funcidén se representa habitualmente en el

espacio de orientaciones o de Euler:

f(9)=f(¢1. @, 9) (1.8)
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Donde (p;, @, ¢,) son los angulos 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 solubilizacién, temple y recocido.

Las aleaciones de aluminio endurecibles por precipitacion, 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 aplicacién de
tratamientos térmicos adecuados, llegan a alcanzar elevadas propiedades mecanicas.
El notable incremento en las propiedades mecanicas esta asociado con los fendmenos
de interaccion que aparecen entre las dislocaciones y los precipitados formados en el

seno de la matriz [78].

El hecho de que la aleacion estudiada, 2014Al, sea una aleacidén endurecible por
precipitacion, anade dificultad al andlisis de tensiones residuales. Esto es debido a que
el valor de referencia sin tensiébn no es constante, depende de la cantidad de
elementos en solucién, de modo que para definir un valor de referencia libre de
tensiones adecuado, se debe tener en cuenta la evolucion de la precipitacién con el
tiempo. A continuacion se describe la influencia de la secuencia de tratamientos

térmicos aplicados sobre la microestructura de la aleacion.

1. Tratamiento de solubilizacién: Se mantiene el material a la maxima temperatura
posible sin que se produzca la fusion del material durante un intervalo de tiempo dado
(dos horas) para disolver los precipitados de la aleacion [79]. El porcentaje de atomos

aleantes en solucién solida modifica el valor del parametro de red [58].

2. Tratamiento de temple o enfriamiento rapido. La aleacién experimenta enfriamiento
muy rapido. 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 rapido cuando se obtiene una solucion sobresaturada de

atomos de soluto y de vacantes en la matriz.

3. Proceso de envejecimiento natural o artificial (temperatura constante). Durante este
proceso, la solucién sélida sobresaturada de atomos aleantes evoluciona dando lugar
a una dispersion fina y homogénea de precipitados coherentes. La presencia de estos
precipitados, su tamano y distribucion en la matriz afecta y modifica la distancia
interplanar. Los precipitados también tienen capacidad de anclar las dislocaciones

cuando interaccionan con ellas (particula-dislocacion), 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 disminucion 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 RELAJACION 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 mecanica de dichos
componentes. Por este motivo, se han desarrollado distintos procedimientos
encaminados a relajar estas tensiones. Entre los mas comunes se encuentran los
tratamientos térmicos y en los que se aplica vibracion a la pieza. La idoneidad de
realizar uno u otro dependera de las caracteristicas de la pieza, como por ejemplo sus

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

Un aspecto a considerar cuando se estudia la relajacién de tensiones residuales en
aleaciones envejecibles por precipitacion, como la aleacion 2014Al, es que los
tratamientos térmicos relajan las tensiones residuales y adicionalmente modifican el
estado de precipitacion del material. Esta modificacion microestructural puede
disminuir de manera drastica la resistencia mecanica de la estructura. Adicionalmente,
debe tenerse en cuenta dicha evolucion 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 analisis de tensiones.

1.7.1 Relacién entre el proceso de relajacion de TR y el de fluencia

El proceso de relajacion de tensiones residuales en aleaciones metalicas mediante
tratamientos térmicos se produce mediante el movimiento de dislocaciones de manera
similar a lo que ocurre durante la fluencia. El proceso de relajacion de tensiones
mediante tratamientos térmicos se pueden describir a partir de las ecuaciones de la
elasticidad y la ecuacién 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 tension se reduce progresivamente en el caso del

tratamiento térmico de relajacion de tensiones, Figura 1.7.

33



INTRODUCCION

El proceso de fluencia de un material esta descrito habitualmente por la ecuacion
potencial de la fluencia [83], [84] segun la cual, la velocidad de deformacion en estado

estacionario, s viene dada por (1.9):

€ss = A (%)n exp (§—$) (1.9)

Donde o es la tensién aplicada al material, T la temperatura de ensayo, R la constante
universal de los gases, E el modulo elastico, n el exponente de tensiéon, A es una
constante con unidades de s que depende de la microestructura y Qg es la energia
de activacién del proceso de fluencia. Es bien conocido que en el caso de las
aleaciones metadlicas el proceso de fluencia esta controlado por la autodifusion de los
atomos de la matriz [85]. Por lo tanto, el valor de la energia de activacion del proceso

se asocia con la energia de autodifusién de los atomos en la matriz.

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

mediante una ecuacién exponencial decreciente segun la expresion (1.10) [86]:
—t

=0, +0,exp — (1.10)
T

Donde o.. es el valor asintético de la tension, o, es el rango total de variacion y 1 es el
tiempo de relajacién caracteristico del sistema. La principal limitacion de la descripcién
de la relajacién de TR a partir de un decaimiento exponencial como el descrito es que
no es posible realizar ninguna correlacion con la microestructura del material, ni con
los mecanismos de deformacion que actian durante el proceso. Una manera de
superar esta limitacién pasa por correlacionar la evolucion temporal de las tensiones
residuales con los parametros cinéticos propios de la fluencia. Este es uno de los
objetivos que se ha planteado en este trabajo y que se describira detalladamente en el
capitulo de discusion tanto para las tensiones residuales macroscoépicas como las
microscopicas. En el capitulo 4 de la discusion se detallaran las ecuaciones deducidas
para la descripcion del proceso de fluencia, bajo la acciéon de un estado triaxial de
tensiones, y el proceso de relajacion de TR. El mecanismo de relajacion de tensiones
quedara determinado a partir de la energia de activacion del proceso y el exponente
de tension. Estos parametros seran determinados a partir de las medidas de distancia

interplanar.
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Figura 1.7 Curvas tipicas del comportamiento en fluencia y de la relajacion de
tensiones residuales con el tiempo mediante la aplicaciéon de un tratamiento térmico de

recocido.

1.8 MOTIVACION Y OBJETIVOS

Los nuevos retos tecnoldgicos que se presentan en la actualidad requieren del disefio
y fabricaciéon de nuevos materiales de altas prestaciones especialmente en la industria
aeroespacial, aeronautica y del transporte en general. En particular, el conocimiento
del estado de tensiones residuales es fundamental para mejorar el comportamiento
mecanico del material y su tiempo de vida en servicio en las aplicaciones estructurales
para las cuales estan disefiados. Existen numerosas contribuciones en la bibliografia
que abordan el problema de la determinacién del estado de tensiones residuales
macroscopicas, TRM [87]. Sin embargo, no sucede lo mismo cuando nos adentramos
en la escala microscopica y se quiere determinar las TRm. Hay precedentes en la
bibliografia sobre el estudio de las TRm en materiales compuestos, donde existen
fases bien diferenciadas, o en aleaciones bifasicas como los aceros. Sin embargo, no
se han encontrado trabajos que aborden el analisis de las TRm en aleaciones
monofasicas de aluminio. Es en esta linea donde se enmarca este trabajo de

investigacion: se pretende establecer un precedente que se concreta en un
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procedimiento fiable para determinar las tensiones residuales microscopicas en
aleaciones monofasicas. Ademas, se aborda el estudio del proceso de relajacion de
TR y se correlaciona con los fendmenos de fluencia convencionales. Se obtienen asi

parametros cinéticos de relajacion.

El presente trabajo persigue principalmente dos objetivos:

e Determinar el estado de tensiones residuales a distintas escalas en una
muestra de una aleacion de aluminio monofasica policristalina sometida a un
proceso de solubilizacion y temple y correlacionarlo con la microestructura del

material.

e Correlacionar los mecanismos de relajacion de tensiones residuales con los
fendmenos de fluencia convencionales, con el fin de obtener parametros

cinéticos.

También se ha acometido el reto de establecer un protocolo de separacién de
tensiones que permita cuantificar las TRm en una aleacion monofasica de aluminio a
partir de los modelos existentes en materiales polifasicos con dos o0 mas fases bien

diferenciadas y con distintas propiedades fisico-quimicas.

Otro de los objetivos propuestos en este trabajo, se ha centrado en establecer una
ecuacién que permita describir el estado de TRI entre dos granos vecinos del
policristal. Para ello, se ha desarrollado un modelo elastoplastico desde una
perspectiva micro-mecanica. Este modelo esta basado en la diferencia entre las
propiedades mecanicas que poseen dos cristales debido a la anisotropia plastica
generada durante el proceso de deformaciéon. El modelo permite describir la tension
residual intergranular entre dos cristales vecinos con distinta orientacién dentro del
policristal. En este trabajo de investigacion también se ha llevado a cabo la
extrapolacion 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
cristalograficas, obtenidos mediante EBSD, permitiran desarrollar en un futuro una
metodologia para realizar mapas de tensiones residuales intergranulares y poder
comparar sus predicciones con los resultados obtenidos mediante técnicas de

difraccion de radiacion sincrotron.
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Asimismo, desde el punto de vista industrial, el disefio de tratamientos termo-
mecanicos que modifiquen las tensiones residuales y maximicen las propiedades

mecanicas es un objetivo de gran importancia.

1.8.1 Aportaciones

Las aportaciones e innovaciones destacadas en este trabajo de investigacion se

describen a continuacion:

(A) METODO DE LAS PARABOLAS. Se trata de un método analitico que asigna una

funcion matematica al perfil de tensiones (una parabola en el caso en el que las

muestras tienen simetria cilindrica). Permite simplificar el analisis de tensiones
residuales. Este método es aplicable a muestras extruidas sometidas a tratamientos
termomecanicos donde se generan perfiles de tensiones residuales que se describen
de manera rigurosa mediante funciones parabdlicas. El método consiste en obtener
perfiles, conocido el valor de la tensién en un punto de la muestra. Este método, junto
con la condicion de equilibrio mecanico de tensiones (método del equilibrio), permite
calcular el valor de referencia, dg, libre de tensiones, para cada una de los planos

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

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

desarrollado, es una extension del método de separacion de tensiones utilizado en el

caso de los MC, que permite tratar a una aleacion monofasica como un material
compuesto y calcular las tensiones residuales a distintas escalas. El modelo considera
a la aleacion como a un material compuesto donde las distintas fases se refieren a
granos con distintas orientaciones cristalograficas y, por lo tanto, distinta respuesta
mecanica. El modelo ha permitido calcular tensiones microscopicas en una aleacién
de aluminio, estableciendo asi un precedente en el estudio de tensiones residuales

microscopicas por métodos de difraccion.

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

expresion que permita conocer la tensiéon residual intergranular entre granos con

distintas orientaciones, se ha desarrollado un modelo basado en la deformacion de un
bicristal atendiendo solo a las diferentes propiedades mecanicas (modulo elastico y
limite elastico) de cada uno de los cristales que conforman el bicristal. Este modelo

permite predecir la tensidon 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 linea abierta tras los avances conseguidos en este trabajo, es

obtener mapas de tensiones residuales intergranulares. Asi, 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 Estructuracion del Trabajo.

Este trabajo se divide en 5 capitulos. El primero de ellos ofrece una vision general
sobre el origen, la clasificacion, las técnicas de medida, el proceso de relajacion y la

relacion con la microestructura de las TR.

El capitulo 2 recoge, por un lado, las caracteristicas del material estudiado y los
procesos termomecanicos a los que ha sido sometido. Por otro lado, se resumen las
técnicas experimentales empleadas en la caracterizacién microestructural y mecanica
de la aleacién 2014Al. En este capitulo se hace especial hincapié en la técnica de
difraccién de radiacién sincrotréon empleada para la caracterizacion de tensiones

residuales.

El capitulo 3 recoge los resultados experimentales obtenidos tras la caracterizacién

estructural, mecanica y de TR de la aleacion 2014Al.

En el capitulo 4 se presenta la discusion de los resultados y se asientan las bases del
Modelo del compuesto extendido para llevar a cabo la separacion de tensiones en un
material monofasico policristalino. También se presentan los modelos DMLE de

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

En el capitulo 5 se resumen las conclusiones mas relevantes de este estudio y las

lineas de trabajo futuro que se abren a partir de esta investigacion.

Las referencias bibliograficas asi como el indice de tablas, figuras y anexos se

presentan al final del trabajo.
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En este capitulo se presenta el material estudiado, una aleacion 2014Al. A
continuacion, se describen las técnicas experimentales empleadas para su
caracterizaciébn microestructural y mecanica. La caracterizacién estandar de los
materiales: difraccion de rayos X, microscopia electronica de barrido, difraccion de
electrones retrodispersados y los ensayos mecanicos se han llevado a cabo en el
CENIM, Centro Nacional de Investigaciones Metalurgicas perteneciente al CSIC,

Consejo Superior de Investigaciones Cientificas.

Para la caracterizacion de tensiones residuales, TR, se ha utilizado la técnica
difraccién de radiacion sincrotrén. Las medidas han sido realizadas en el sincrotron de
tercera generacion BESSY Il perteneciente al HZB, Helmholtz Zentrum Berlin, donde
se pudieron realizar las medidas gracias a la concesién de propuestas enviadas y

aprobadas por la comisiéon del centro.

2.1 ALEACION DE ALUMINIO MONOFASICA POLICRISTALINA

De todas las aleaciones de aluminio existentes, son sin duda las que se endurecen por
precipitacién (basicamente pertenecientes a los grupos Al-Cu-Mg-Si y Al-Zn-Mg) las
mas interesantes, desde el punto de vista de su utilizacion en aplicaciones
estructurales, ya que mediante la aplicacion de tratamientos termomecanicos
adecuados se obtienen propiedades mecanicas muy atractivas. Estas aleaciones son
ampliamente utilizadas en el campo de la aeronautica en partes del fuselaje de la
mayoria de las aeronaves existentes. Las aleaciones 2xxx se utilizan donde se
requiere una alta tolerancia al dafo, tales como piezas del ala inferior y las aleaciones
7xxx se utilizan donde se requiere mayor resistencia mecanica, tales como la

superficie del ala superior [88].

Para el desarrollo de este trabajo se ha utilizado una aleacién de la serie 2xxx, la
aleacién 2014Al. Se trata de una aleacién comercial de alto interés tecnoldgico, cuyas
aplicaciones mas destacadas se encuentran en la industria del transporte aeronautico.
Tiene como principales elementos aleantes: Cu, Mn, Si y otros elementos en menor
proporcion: Mg, Fe, Zn, Cr, Ti. Presenta buena relacion resistencia/peso y buenas
propiedades mecanicas, después de aplicarle los tratamientos térmicos adecuados.
Uno de los inconvenientes es su baja resistencia a la corrosion, pero esta desventaja
se minimiza a través de procesos de galvanizado con Al de alta pureza para

protegerlas de la corrosion y asi evitar que se produzca corrosion intergranular [89]. La
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aleacion 2014Al es facilmente maleable, de facil conformado, y endurece por

precipitacion.

Guinier y Preston [90], [91], demostraron que en los procesos de precipitacion a bajas
temperaturas, la transformacién de una fase en solucion sélida sobresaturada a una
fase en equilibrio no es directa, sino que existen fases intermedias. La secuencia de

precipitacion de la aleacion 2014Al esta formada por las siguientes etapas [92].

SSS — zonas Guinier-Preston (GP) — Fase "— Fase ' — Fase [ (estable 6 Al,Cu)

Donde:
SSS es la solucion sélida sobresaturada.

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

estructura cristalina que la matriz.

Fase B": 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 Al;Cu.

Fase (' Fase intermedia semicoherente con la matriz, sus precipitados presentan

estructura tetragonal y composiciéon Al,Cu.

Fase [(: Es la fase de equilibrio. Los precipitados que la forman, Al,Cu, tienen

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

La aleacion 2014Al ha sido suministrada por QED Extrusion Developments Inc., San
Diego, EE.UU., en forma de barras extruidas de 38mm de diametro. En la Tabla 2.1 se

muestra la composicién de la aleacion suministrada por el fabricante.

Si Fe Cu Mn Mg Cr Zn Ti Otros

05-12 07 39-5 04-12 02-08 0,1 0,25 0,15 0,15

Tabla 2.1. Composicion quimica de los materiales estudiados (fraccion en masa).
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Se escogio la aleacion 2014Al principalmente porque se tenian conocimientos previos
del estudio de tensiones residuales en MCMM cuya matriz era la 2014Al. Sin embargo,
por ser una aleacion envejecible, el reto de calcular las tensiones residuales
microscopicas en este tipo de aleaciones es mayor, debido principalmente a la
dependencia del parametro de referencia con el estado de precipitacion en el que se
encuentra la aleaciéon. Como se vera 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 TERMICOS

2.2.1 Extrusion

En el CENIM se realizé la re-extrusién del material con el fin de obtener una
microestructura mas fina. La re-extrusién de las barras originales se llevé a cabo en la
extrusora disponible en el Departamento de Metalurgia Fisica del CENIM. Se trata de
una prensa horizontal capaz de alcanzar una presion maxima de 1600 MPa y
velocidades de extrusion entre 0,3 y 12 mm s y una temperatura maxima de 500 °C,

ver Figura 2.1.

Figura 2.1. Prensa de extrusion horizontal del CENIM.

Temperatura (°C) Velocidad (m/min) Relacion de Extrusion
QED 420-445 20-25 24,2:1
CENIM 280 2 8,5:1

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

extrusion llevada a cabo en el CENIM.
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De las barras obtenidas mediante la re-extrusion, se mecanizaron probetas cilindricas
de 13 mm de diametros y 25mm de longitud que son las dimensiones de las probetas

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

2.2.2 Tratamientos térmicos

Las probetas cilindricas 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 solucién
sélida de la aleacion dado por el tratamiento térmico T4. Este tratamiento térmico
consiste en un proceso de solubilizacién a 530°C durante dos horas y un posterior
temple en agua a temperatura ambiente. Después, se aplican tratamientos isotermos
en bafio de arena a 200°C durante distintos tiempos: 1h, 10h y 100h para estudiar

coémo se produce la relajaciéon de las TR.

T4 Solubilizacion a 530°C durante 2 h

+
temple en agua fria
Tratamientos de T =200°C
recocido Tiempos de recocido:
Oh (T4), 1h,10h, 100h

Tabla 2.3 Tratamientos térmicos.

SOLUBILIZACION

T (°C)

TEMPLE

530 ] é I ENVEJECIMIENTO

iy

200

20 | |

T4 1 10 100 t(h)

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 solubilizacion se llevé a cabo en un horno vertical y se introdujeron todas
las probetas cilindricas de una sola vez. Las muestras se mantuvieron en el horno con
el eje de extrusion paralelo al eje vertical del horno. Durante el enfriamiento rapido o
temple se mantuvieron de igual forma. Para conseguirlo, se introdujeron las muestras
en una cesta cilindrica de alambre, disefiada especificamente, de forma que no haya
contacto entre ellas. Para ello se rode6 con alambre cada una de las muestras. La
cesta se introdujo en el horno vertical y se sujeté con la ayuda de una varilla al exterior

del horno.

Finalizado el proceso de solubilizacion se desprendié el agarre de la cesta al horno y
todas las muestras entraron al mismo tiempo en el depdsito del agua con la direccion
de extrusion en la direccion vertical. De esta forma se consiguié que el frente de
enfriamiento fuese lo mas homogéneo posible en todas las muestras. Los tratamientos
de recocido posteriores a 200°C se realizaron en hornos convencionales en bafo de
arena. La Figura 2.3, muestra tanto las barras de partida antes y después de re-extruir

como las probetas cilindricas para las medidas de difraccién de radiacion sincrotrén.

Figura 2.3. Materiales estudiados (a) Barras en estado de recepcion de 38 mm de
diametro, (b) barra re-extruida en el CENIM de 14 mm de diametro y (c) probetas

cilindricas mecanizadas de 13 mm de diametro y 25 mm de longitud.
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2.3 CARACTERIZACION MICROESTRUCTURAL

El estudio microestructural se realizd6 mediante las técnicas de microscopia electronica
de barrido (MEB), difraccion de rayos-X y difraccién de electrones retrodispersados
(EBSD). Ademas, se utilizd microscopia 6ptica (MO) y el software SigmaScan Pro 4.0

para la determinacion del tamafio de grano longitudinal y transversal.

2.3.1 Microscopia Electréonica de Barrido

El microscopio electrénico de barrido, MEB, Figura 2. 4 (a) es un JEOL JSM 6500f con
filamento de emision de campo (FEG, Field Emission Gun), tipo Schottkey con una
resolucion tedrica 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
seccion transversal y longitudinal, respecto a la direccion de extrusion. Dichas
secciones se embutieron en baquelita. La preparacién metalografica consistié en un
proceso de desbaste, con papel de carburo de silicio de distinta granulometria, y pulido
mecanico utilizando una solucién de particulas de diamante de 3 y 1 ym. Finalmente,
se procedié a la limpieza de las muestras con etanol y el secado de las mismas se

realizé mediante un flujo de aire caliente.

Para resolver las fronteras de grano, se llevo a cabo un ataque quimico con reactivo
Keller diluido, (en la Tabla 2.4 se muestra la composicion del reactivo) durante 10s y

por ultimo se llevo a cabo una limpieza en un bafio de ultrasonidos.

Agua (H,0) Acido nitrico (HNO) Acido clorhidrico (HCI) Acido fluorhidrico (HF)
(ml) (ml) (ml) (ml)
120 25 1,5 1

Tabla 2.4. Composicion del reactivo Keller modificado.
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2.3.2 Microscopia Optica, MO

La microscopia Optica se utilizd principalmente para la caracterizacion de la
distribucion de tamano de grano de las muestras. El microscopio utilizado es un

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

La preparacién metalografica para MO se realiz6 segun la descripcidon del apartado
2.3.1 incorporando un paso final al pulido mecanico con una suspension de silice
coloidal de 0,05 pm. Fue necesario realizar un ataque quimico sumergiendo las
muestras unos segundos en una disolucién de reactivo Keller modificado para revelar

de forma 6ptima las fronteras de grano.

Figura 2.4 (a) Microscopio electrénico de barrido JEOL JSM FEG 6500 (b) MO
Olympus BH-2. Ambos pertenecientes al laboratorio de Microscopia Electrénica del
CENIM.

2.3.3 Caracterizacion de la Textura.

Para la caracterizacion de la textura se emplearon técnicas de difraccion: difraccién de
rayos-X para analizar la macrotextura y difraccion de electrones retrodispersados,

EBSD, para el caso de la microtextura.

2.3.3.1 Difraccion de Rayos X. Macrotextura.

Las medidas de macrotextura mediante difraccién de rayos-X se realizaron en un
difractometro SIEMENS D5000 disponible en el CENIM utilizando el método de
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reflexion de Shultz [93]. Se utilizé la linea Ka del cobre con una longitud de onda de
1.54 A como radiacion incidente. En la Figura 2.5 se muestra el equipo utilizado. La
superficie de las muestras ha de estar lisa y espejada y la preparacion de las mismas
ha sido como la descrita en el apartado 2.3.1 sin proceder al ataque quimico 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 funcién de la
orientacion, respecto a los ejes principales de referencia de la muestra. Asi 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 especifico de

analisis de texturas, TexTools [94].

Cuando se quiere conocer la direccion cristalina, paralela a una direccién dada en la
muestra, por ejemplo respecto al eje de extrusion o laminacion, 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 cristalograficos.

Debido a que la intensidad difractada durante los experimentos de tensiones
residuales puede variar mucho dependiendo de la orientacién de los granos, es
importante disponer de esta informacion antes de realizar experimentos de radiacion

sincrotrén y escoger los angulos W apropiados.

Figura 2.5 (a) Difractometro Siemens D5000 donde se realizaron las medidas de
macrotextura (b) probetas de las barras originales y de las barras re-extruidas para el

analisis de rayos-X.
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2.3.3.2 Difraccion de Electrones Retrodispersados. Microtextura.

La técnica se basa en el andlisis de patrones de difraccién conocidos como lineas o
bandas de Kikuchi. Dichas lineas contienen informacion relativa a la estructura
cristalina del grano analizado. Se obtienen por la difraccion de electrones
retrodispersados que resultan de la interaccion de un haz de electrones con la
superficie de la muestra. Cada familia de planos produce un par de lineas de Kikuchi.
El conjunto de pares de lineas formado por la difraccion en diferentes planos se
denomina diagrama de difraccion de electrones retrodispersados, y contiene la
informacion relativa a la estructura y orientacion de la red cristalina. En la Figura 2.6 se

muestra un esquema de la formacion de las lineas de Kikuchi.

El dispositivo experimental para el analisis por EBSD consta de una camara CCD
acoplada al MEB y un software especifico de identificacion y analisis de los patrones
de difraccion. Cuando la imagen de los diagramas de Kikuchi, es capturada y
digitalizada, el software es capaz detectar las lineas de mayor intensidad y las asocia
a los correspondientes planos cristalograficos, determinando asi la orientacion de la

zona de analisis [95], ver Figura 2.7.

Pantalla de fésforo

Figura 2.6. Formacion de las lineas y bandas de Kikuchi
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Haz e-primarios

Pantalla de fésforo

Unidad de Software
\ , controlcamara _, — —)
) CCD del EBSD
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Céamara MEB
Patron EBSD Procesado de imagen
(Lineas Kikuchi) Indexacién Mapa de orientaciones

000000 (m]

Figura 2.7. Proceso de obtencién de un mapa de orientaciones utilizando EBSD.

Los mapas de EBSD se hicieron sobre la seccion transversal a una muestra de la
barra re-extruida. El microscopio de barrido empleado es el descrito en la seccion
anterior, operando a una tension de aceleracion de 20 kV y a una distancia de trabajo
de 15 mm. La adquisicion y tratamiento de datos se realizd con el software Channel 5

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

La calidad de los diagramas de Kikuchi es muy sensible al estado superficial de la
muestra, por lo tanto es esencial una buena preparacion metalografica de la misma. El
objetivo de la preparacion es eliminar la deformacion y la contaminacion superficiales
(impurezas, capa de 6xido, etc) y obtener una superficie lisa y libre de distorsiones.
Dependiendo de los materiales estudiados se lleva a cabo un proceso de preparacion
determinado, sobre todo en los ultimos pasos. El proceso de preparacion de las
muestras consistid en un proceso de desbaste con papel de carburo de silicio de
distinta granulometria, desde 400 hasta 1600 y pulido mecanico con una solucién de
particulas de diamante de 9, 3, 1uym durante 10 minutos para cada tamafo de
particula. El acabado final de las muestras consistié en pulido electroquimico que se
llevo a cabo en una pulidora Struers Tenupol 5. Las condiciones se recogen en la
Tabla 2.5.
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CONDICIONES ELECTROPULIDO

Electrolito: 400 ml metanol + 200 ml acido nitrico + 25 ml butilglicol
Temperatura: -15 °C
Voltaje: 4 V

Tiempo de exposicion: 30 s

Tabla 2. 5. Condiciones del pulido electroquimico.

2.4 DIFRACCION DE RADIACION SINCROTRON.

Los experimentos para la determinacion de TR, mediante difraccion de radiacion
sincrotron se realizaron en el sincrotron BESSY |l (Berliner Elektronenspeicherring-
Gesellschaft fiir Synchrotron Strahlung), ver Figura 2.8. El anillo del sincrotrén tiene
una circunferencia de 240 m y una energia nominal de los electrones de 1.7 GeV.
Ofrece 24 lineas de luz para la realizacién de experimentos de diferente naturaleza y

la caracterizacién de multiples materiales.

2.4.1 Difractémetro EDDI

Las medidas de TR se llevaron a cabo en la linea EDDI (Energy Dispersive
Diffraction), dedicada a las medidas de dispersion de energia de difraccion de alta
resolucion y de las pocas lineas existentes especializada en medidas de tensiones
residuales, textura y perfiles en profundidad de la microestructura de un material. El
rango de energias de trabajo de la linea abarca desde los 5 keV hasta los 150 keV.

La técnica de medicion de dispersion de energia, DE, permite la adquisicion de datos
de forma muy rapida, por debajo de un segundo para realizar un espectro completo,
de modo que pueden llevarse a cabo experimentos con resolucion temporal. Esta linea
posee un software especifico de evaluacion de datos, desarrollados y actualizados de
forma continua por el personal de EDDI que permite a los usuarios obtener resultados
"instantaneos" de sus medidas. También pueden llevarse a cabo estudios in situ en
condiciones de alta temperatura o carga externa aplicada, estudios de analisis de fase
(cualitativos y cuantitativos), mediciones de alta resolucion espacial (es posible
disponer de anchuras de rendija de hasta 10 micras) y mediciones simultaneas con

dos detectores. En la Figura 2.9 se muestran fotografias del difractémetro EDDI.
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Figura 2.9 Difractometro 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 multiples direcciones diferentes en funcion de la familia de planos {hkl}
responsable. El haz difractado pasa por un sistema de rendijas secundario, de anchura
definida, situado a un angulo 26 determinado dependiendo de las reflexiones que se

quieran medir. Finalmente el haz llega al detector.

El volumen que se genera entre la interseccion 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 realizacion de todas las medidas, asegurandose 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 mm?®, Figura.
2.10 (b).

Haz Incidente
=

Volumen de
medida

(b)

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

interior de la probeta.
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El modo de dispersion de energia permite detectar varios picos de difraccion
simultdneamente y obtener distintas reflexiones hkl para un angulo de Bragg de 26 =
6°. Durante la realizacion de las medidas se han detectado varias reflexiones, pero
s6lo se han considerado para el analisis, las que se recogen en la Tabla 2.6. Las

medidas se realizaron en modo transmision.

(hkl) d(hkl) (A)  E (hkI)(keV)
111 23377 50,668
200 2,0245 58,506
220 1,4315 82,741
311 1,2208 97,022

Tabla 2.6. Valores de distancia interplanar y de energia para cada una de las

reflexiones medidas en EDDI.

2.4.2. Método del sen*¥

La determinacion de deformaciones residuales mediante técnicas de difraccion se
basa en la medida del desplazamiento de los picos de difraccién respecto a un valor

de referencia, ver Figura 2.11.

............. Muestra d
Referencia sin tension d,

Figura 2.11 Variacién de un pico de difraccién 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 expresion:

d (hkl)—d,(hkl)
d, (hkl)

(2.1)

& (hkl) =

Donde d (hkl) es el valor de la distancia interplanar medida del material estudiado y d,

(hkl) es el valor de referencia en una muestra libre de tensiones del mismo material.

Dado que la geometria de las muestras utilizadas es cilindrica, se adopta un sistema
de coordenadas cilindrico en el que los ejes principales se corresponden con las
direcciones principales de tension (axial, radial y tangencial). Al hacer coincidir los ejes
geométricos de la muestra con las direcciones de tension principales se asume que no
hay componentes de cizalla. Por lo tanto el tensor de deformaciones viene dado por la

expresion:

g, 0 O
gax,rad,tan = O grad O (22)
0O 0 ¢

Donde €, €29 Y €tan SON las componentes principales del tensor de deformaciones.

Axial

Fossadssseq Ratial
/

Tangencial

Muestra

Figura 2.12 Sistema de coordenadas cilindricas 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 cilindricas de 13 mm de diametro y 25 mm de longitud.

Para determinar las componentes de deformacién principales del tensor (2.2) se utiliza
el método del sen? W [43] [97]. Este método consiste en medir a diferentes posiciones
alrededor del angulo ¥ , formado por el eje de extrusion y el vector de difraccion 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 posicion, se han medido 15 angulos y entre ¥ = 0°y W = + 90°, o lo que es
lo mismo, entre sen? ¥ = 0 y sen’ ¥ = 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 cristalograficos producen
difraccion, dentro del volumen de medida. Al trabajar con radiacion sincrotron el haz
blanco permite medir simultdneamente las direcciones cristalinas de todos los granos
cuyas familias de planos cristalograficos (hkl) son paralelos al vector de difraccion. Por
este motivo cada grano de una familia determinada de planos tiene un valor de
deformacion, y el valor de la deformacion promedio vendra dado por las
deformaciones de todos los granos pertenecientes a una misma familia de planos

cristalograficos contenidos en el volumen de medida, Figura 2.14.

La intensidad difractada para una orientacion dada, se asocia a la cantidad de cristales
con esa orientacion. En las medidas de deformacion sélo contribuyen granos con
planos orientados en posicion de Bragg dentro del volumen de medida, si se cambia la
orientacion de la muestra, difracta otra poblacién de granos. Es decir la deformacién
medida se corresponde con el promedio espacial de la poblacién de granos orientados
favorablemente. Se analizaron asi los planos con mayor intensidad difractada: (111),
(200), (311), (220).

La deformacién elastica medida puede traducirse en una expansién o en a una
contraccion de los planos cristalinos de la red. La expansion de la red dara lugar a
tensiones positivas o en traccion, y la contraccion de la misma a tensiones negativas o

de compresion.
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(a)

HD HI

Componente
Axial
(b)

Plano de
Difraccion /
A2
s ‘P Haz
Difractado Incidente
NSRS
Extrusion
ae '\\'\c\'\f\ad‘w
plano
Q
HD HI - Q
HI
g I\
e Iy g P
N N2
Componente Componente
Radial Tangencial

Figura 2.13. (a) Definicion del angulo W formado entre el eje de extrusion y el vector de

difraccion, Q. (b) Posiciéon de la muestra para determinar las componentes axiales y

las componentes radiales/tangenciales.

"
A

Figura 2.14 Esquema de como se genera un pico de difraccion en un agregado

policristalino.
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Por otro lado, las medidas directas en un experimento de radiacidon sincrotron son
medidas de energia E (hkl). A partir de estos valores de energia, utilizando la ley de
Bragg, en modo energia dispersiva, se pueden determinar los valores de distancia

interplanar, utilizando la expresion:

_ hc
dlhki) = 2E(hkl)sen6 (2:3)

Donde h es la constante de Planck, ¢ la velocidad de la luz, 8 es el angulo de

difraccion o de Bragg y E(hkl) la energia correspondiente a cada pico de difraccion.

Si se representan los valores obtenidos de d (hki) frente a sin> W para los distintos
giros, Figura 2.15, los datos se deben ajustar a una linea 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 interatomica extrapolado en sen’Y = 0
corresponde a la componente axial, mientras que en sen¥ = 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 simetria
cilindrica el valor de cada una de las componentes proviene de puntos equivalentes a

lo largo de los ejes diametrales perpendiculares [25].

0.2876
02874 F
_ 02872
E
E 02870
‘8_ 0.2868 - —a—211¢=0'
-1 ——2116=90"
02866 | —o- 321 0=0"
—i 3219290
0.2864 - !
00 02 04 06 08 10

sin’y
Figura 2.15 Distancia interplanar d (100) frente a sin® ¥ [98].
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Posteriormente, a partir de las deformaciones, es posible obtener el valor de las
tensiones residuales totales TRT aplicando ecuacion de Hooke generalizada segun la

ecuacion

TOTAL __ E _
o = —(1 A2 [(1 v)E +v(g + & )] (2.4)

Que relaciona la tensién total residual, a lo largo de la direccién i con los tres términos
de deformacion, ¢; ¢ y &, a través del mddulo de Young E y el coeficiente de Poisson,
v. Se definen las constantes A y B en funcion de las constantes elasticas del material

comao:

E(1-v)

A= e )-2v)

(2.5)

- Bv (2.6)
1+ v)(1-2v)

Expresando la ecuacion (2.4) en funcién de Ay B, la ley de Hooke adquiere la forma

1P (hKl) = A g, (hkl) + B(e, ., (hKl) + €. (hKI)) 2.7)

rad tan

De esta forma se determinaran tanto las deformaciones como las tensiones totales. En
ambos casos se utilizara como valor de referencia de partida, do (hkl) el obtenido a
partir de polvos de la aleacion 2014Al en estado de tratamiento T4 (similar al de las

muestras cilindricas de la aleacion en el estado inicial).

2.4.3 Valor de referencia do en muestras de polvo de 2014Al

La eleccién del material de referencia es uno de los puntos criticos en el estudio de TR
mediante técnicas de difraccion. No existe un material de referencia ideal, y aquellos
que se aproximan a la idealidad son muy dificiles 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 cilindrico de aluminio, en el que mediante un sistema de vacio

se extrajo el aire, para evitar la oxidacién 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 mas efectivo y homogéneo posible. Posteriormente se sello el
tubo, con el polvo en la atmoésfera de helio en su interior, y se realizaron los
tratamientos térmicos de solubilizacion y temple para alcanzar el estado de

precipitacion T4 descritos en la seccion 2.2 de este capitulo.

Las muestras de polvo se introdujeron en viales de vidrio cilindricos, para evitar
posibles efectos geométricos, y se midid la distancia interplanar d, (hkl) para las
familias de planos {311}, {111}, {200} y {220} utilizando la técnica del sen®¥. En este
caso sb6lo se midieron 10 angulos W para una unica posicion en el interior de la
muestra. En la Figura 2.16 se muestra el dispositivo de vacio 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 difraccién de radiacion sincrotrén.

Horno vertical
Tubo donde —1
se introduce .
el polvo de Al L‘
Bombona de He ®) l
Vial de vidrio con
polvo de 2014Al en T4
Bomba de vacio  para determinar TR

Figura 2.16 (a) Dispositivo de vacio para la preparacion del polvo 2014Al y horno
vertical para el tratamiento térmico de solubilizacion. (b) Vial de vidrio con polvo de
2014Al en T4 donde se hicieron las medidas para determinar el valor de referencia dg

(hkl) libre de tensiones.

2.5 CARACTERIZACION MECANICA

2.5.1 Ensayos de dureza

La evolucién del endurecimiento por precipitacién se caracteriz6 mediante medidas de
macro dureza Vickers utilizando una carga de 20Kg (HV20) durante un tiempo de 15 s
con un durémetro UAE/020 segun la norma UNE-EN ISO 6507-1. Los ensayos se

realizaron aplicando la carga en direccion longitudinal a la direccidn de extrusion.
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Se realizaron tras distintos tiempos de tratamiento isotérmico de envejecimiento en
bafio de arena a 200°C hasta completar 400 horas, después de un tratamiento de
solucion sélida a 530°C durante 2h y temple en agua a temperatura ambiente. Este
procedimiento se llevo a cabo en muestras de la aleacion 2014Al de partida, es decir
en muestras extraidas de los cilindros extruidos de 38 mm de didmetro. La preparacion
de muestras consistié en desbaste y pulido convencionales hasta 1 pm.

2.5.2 Ensayos de traccion

Los ensayos de traccion se realizaron en una maquina universal de ensayos Servosis
ME-405 de 100kN empleando una velocidad de deformacién inicial de 10*s™ y una
celda de carga de 50 kN. Las probetas de traccion se mecanizaron a partir de las
barras extruidas de 38 mm de diametro. Las probetas eran cilindricas, con cabeza
roscada, de 10 mm de longitud y 3mm de diametro en la zona calibrada. Se
mecanizaron las probetas en dos direcciones respecto a la direccién de extrusion (de

la barra original de 38 mm) longitudinal y transversal.

A partir de los ensayos se determind el limite elastico de la aleacién, calculado como
el valor de tension en la interseccién entre la curva de traccion y la linea paralela a la
parte lineal (elastica), para un valor de deformacion de 0,2 %. Se muestra una imagen
de la maquina de traccion y de las probetas de traccion mecanizadas en la Figura
2.17.

Figura 2.17 (a) Maquina de ensayos universal Servosis ME-405 (b) Imagen de las
probetas de traccidbn mecanizadas con respecto a la direccion de extrusién de las

barras AR en configuracion longitudinal y transversal.
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3.1 CARACTERIZACION MICROESTRUCTURAL

En esta seccion se presentan los resultados de la microestructura de los materiales re-
extruidos: los que se han caracterizado mediante difraccidon de radiacion sincrotrén

para determinar el estado de tensiones residuales.

3.1.1 Microscopia Electrénica de Barrido, MEB

En la Figura 3.1 se muestran las micrografias obtenidas mediante MEB del material re-

extruido, correspondientes a una seccién longitudinal y trasversal de la muestra.

Figura 3.1 Microestructura de la aleacién 2014Al (a) seccion longitudinal (b) seccién

transversal.

Los granos se alargan en la direccion de extrusibn como se observa en la Figura
3.1(a) y su forma puede considerarse equiaxial si se observan en la seccion
transversal a la direccion de extrusion, Figura 3.1 (b). Se evidencia la presencia de
precipitados en la microestructura que se asientan mayoritariamente en las fronteras
de grano. La mayoria de estos precipitados son intermetalicos Al,Cu, de estructura
tetragonal, con forma aproximadamente esférica y de pocas micras de diametro [99].

Figura 3.2 Micrografias opticas de la aleacion re-extruida 2014 Al (a) longitudinal (b)

transversal.
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Figura 3.3 Histogramas de tamafio de grano para secciones longitudinal y transversal
de la aleacion 2014Al.

Los histogramas de tamano de grano, al igual que las micrografias muestran que el
tamano de grano medio de la aleacion es de 3,3 ym en la direccion transversal y 4,3

pMm en la direccion longitudinal, con una relacion de aspecto aproximada de 1,7.

3.1.2 Difraccion de rayos X. Textura.

La figura inversa de polos de la muestra re-extruida de la aleacion 2014Al se presenta

en la Figura 3.4.

[111]

[001] [110]

Figura 3.4. Figura de polos inversa mostrando la textura de la muestra re-extruida de

la aleacién 2014Al. El valor méximo de las componentes [111] y [100] es de 7,4.
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Durante el proceso de extrusion, el material ha alcanzado una textura de fibra que se
caracteriza porque los cristales se orientan con una direccion cristalografica comun al
eje de extrusion, pero quedan rotados aleatoriamente alrededor del mismo [100]. Las
componentes de textura con intensidad maxima son las componentes [111] y [100].
Ambas componentes se corresponden con la direccion paralela a la direccion de
extrusion. La fraccion en volumen de las componentes [111] y [100] son las

mayoritarias en el promedio global de toda la muestra, Tabla 3.1

La informacion relativa a la textura de la matriz y a la fraccion en volumen de cada
componente de textura se obtiene a partir de la funciéon de distribucion de
orientaciones, FDO. En el presente estudio la FDO se calcul6 a partir de las figuras de
polos correspondientes a las familias de planos {111}, {200}, {311} y {220} ver Figura
3.5.

El nimero de figuras de polos 6ptimo para el calculo de la FDO depende tanto de la
simetria cristalina como de la intensidad de la textura del material. Para un sistema
cubico como el caso del aluminio por lo general la FDO se calcula a través de las

figuras de polos [101].

SD Max = 9.0 SD F =
/\ 1.00 K 1.00
2.60 2.50
4.20 4.00
5.80 5.60
7.40 7.10
TD KJ TD 7
111 k
@ {111} 5 {200}
SD Max = 1.8 SD Max = 2.3
1.00 1.00
1.20 1.30
1.30 1.50
1.50 1.80
1.60 2.10

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 esta formada por granos
cuya posicion e intensidad se refleja en la figura inversas de polos mientras que su la

fraccion en volumen, Fv, se obtiene integrando la FDO [102].

Fraccién en volumen, F,

(311) 0,13
(111) 0,37
(200) 0,39
(220) 0,07
Al azar 0,04

Tabla 3.1 Fracciones en volumen para cada orientacién analizada.

Se ha obtenido una fraccion 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 posicion de las componentes en el triangulo

estereografico, la [200] es la componente mas cercana.

3.1.3 Difraccién de electrones retrodispersados. Microtextura

Los mapas de orientaciones en probetas extraidas 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 termomecanicos a los que

ha sido sometido el material.

Los mapas de orientaciones aportan informacién adicional de como se distribuyen los
granos en el material. En la Figura 3.6 (a), se observa como los granos con la misma
orientacion cristalografica se agrupan, siendo mayoritarios los granos con orientacion
[111] (azules) con respecto a los orientados segun [200] (rojos). Las componentes de
textura predominante en el centro de la muestra son la [111] y la [200], ambas se
atenuan a medida que se alejan del mismo. Por el contrario, las componentes [311] y
[220] practicamente no se dan en el centro y si 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-extrusion las componentes de la textura de fibra no
cambian con respecto a la barra original, pero estan mejor definidas. Los maximos de
intensidad se hacen mas pronunciados sobre todo en el centro de la muestra.

Las direcciones cristalograficas reconocidas (indexacion) fueron, aproximadamente, de
un 85% del area medida, quedandose sin indexar algunas zonas correspondientes con
fronteras de grano. El software permite corregir los puntos no indexados
reemplazandolos por orientaciones afines con las de sus granos vecinos, hasta una
indexacion 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 corresponderian a
fronteras de muy bajo angulo, 2°, que no se han considerado en el tratamiento de

estos mapas de orientaciones.

(b) ] T um

[001] 1[101]

Figura 3.6. Mapa de orientaciones de la aleacion 2014Al (a) en el centro de la barra (b)

a una distancia de 5 mm del centro.
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3.2 CARACTERIZACION MECANICA

3.2.1 Ensayo de Dureza Vickers. Curva de Envejecimiento.

En la Figura 3.7 se muestran la curva de envejecimiento para la aleacion 2014Al
donde se representa la evolucion 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 area de la muestra en cada uno de los
estados de tratamiento térmico a 200°C (T4, 1h, 1h 30 min, 2h, 3h,... hasta alcanzar

las 400 h de tratamiento).

200 T TTTTTIT [ T TTIIT
= 2014Al |
150 !-‘E_!ﬁi ::-E |
(" LT 1
) . r
x 100 x
I
S
50
?),1 1 10 100 1000
Tiempo (h)

Figura 3.7 Evolucién de la dureza con el tiempo de envejecimiento a 200°C después

de un tratamiento de solubilizacion (530°) y temple (en agua a temperatura ambiente).

Se observa un aumento progresivo de la dureza hasta alcanzar las 4 horas de
tratamiento y una disminucién a partir de entonces, después de haber alcanzado el
valor maximo de dureza (149 VH20). La dispersién media en los resultados es de
+3VHN. La baja dispersion en las medidas se atribuye a la homogeneidad de la
microestructura de la muestra a nivel macroscépico. Los ensayos de dureza sélo se
llevaron a cabo en muestras AR. El objetico es estudiar la evolucién 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 fendmeno de precipitacion 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 obtendrian valores de dureza mas altos segun la relacion de Hall-Petch
[103] (el tamafio de grano disminuye 1 um segun los resultados obtenidos en los
grano, Figura 3.3), pero la cinética de precipitacion y, por tanto, la variacién con el

tiempo de la dureza es similar para la barra extruida y re-extruida.

3.2.2 Ensayos de Traccioén.

Los resultados de los ensayos de traccion uniaxial para la evaluacién de las

propiedades mecanicas se muestran en la Figura 3.8.

700 T T T T — T T T T
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Figura 3.8 Curvas de tension - deformacion ingenieril para la aleacion 2014Al en

configuracion longitudinal y transversal respecto al eje de extrusion de la barra original.

A partir de los ensayos de traccion es inmediato determinar el limite elastico de la
aleacién monofasica. El limite elastico es una de las propiedades mas sensibles a la
direccion de ensayo. El hecho de inducir una textura de fibra en el material mejora las
propiedades mecanicas en esa direccion de ahi a que el valor longitudinal del limite
elastico (paralelo a la direccion de extrusion) es mayor que el obtenido en la direccion
transversal, Tabla 3.2. Sin embargo, es necesario obtener un valor del limite elastico

de cada conjunto de granos con igual orientacion (cristal) dentro del policristal.

LIMITE ELASTICO LONGITUDINAL TRANSVERSAL

g, (MPa) 460 430

Tabla 3.2 Valores del limite elastico, o, en MPa
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3.3 DEFORMACIONES RESIDUALES

Durante los procesos termomecanicos de extrusion y temple se genera una
distribucion no uniforme de deformaciones residuales en el interior del material. Estas
deformaciones se traducen en una expansion o en a una contraccion de los planos
cristalinos de la red. La expansion de la red dara lugar a tensiones positivas o en

traccion, y la contraccion de la misma a tensiones negativas o en contraccion.

Para calcular las deformaciones residuales es necesario disponer de un valor de
referencia libre de tensiones a través de la expresion (2.1). Para la caracterizacion de
la tension residual macroscopica basta con un Unico valor de referencia que sea
representativo del material. El hecho de que la deformacién 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 cristalografico si se quieren
determinar las deformaciones y tensiones residuales. Para la obtenciéon del valor de
referencia do (hkl) libre de tensiones macro y microscopicas se ha optado por
comenzar con el valor suministrado por polvos de la aleacion 2014Al en estado de
precipitacion T4. En el siguiente apartado se resume el método de medida asi como

los resultados obtenidos del dy (hkl) para cada plano.

3.3.1 Determinacion del parametro d, (hkl) libre de tensiones: Método del polvo

Este método permite disponer de un valor de referencia libre de tensiones
macroscépicas y microscopicas en muestras de polvo de la misma aleacion del que
esta fabricado el material a estudiar. Para ello se ha empleado la técnica del sen?y. El
polvo de 2014Al es una muestra policristalina sin una orientacién preferente (sin
textura) donde cada uno de sus cristales individuales y consecuentemente sus planos
estan distribuidos en todas las direcciones del espacio con igual probabilidad. Por este
motivo, en el caso del polvo Unicamente es necesario realizar las medidas de sen’y en
una unica direccion. En el presente trabajo se ha considerado la direccion axial,
rotando la muestra alrededor del eje de extrusion. Los barridos realizados constaron
de 10 angulos y para cada posicion de la muestra con un incremento de 10 grados
entre cada uno de ellos. Por lo tanto el valor de referencia d, (hkl) sera 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 d, (hkl) frente al seny para los planos {311}, {111},
{200} y {220}.

Los resultados muestran una respuesta lineal de la distancia interplanar frente al
sen’y que da cuenta de que el material de referencia no presenta componentes de
tensién de cizalla. Adicionalmente, es necesario obtener un comportamiento horizontal
de d, (hkl) frente al sen’y 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 valida para el calculo 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 dispersiéon 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 parametro d, (hkl) para cada

plano y el incremento, en valor absoluto, de d, (hkl) entre seny=1y sen?y=0.
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(311) (111) (200) (220)

d, (hkl) (A) 1,2164 £ 3-104 23286 +4:10% 20166 3-10* 1,4266 +£3-10*

|Ady| (hkl) (A) 1,00-10 3,73-10 3,53-10+ 3,13-10+4

Tabla 3.3 Valores del parametro de referencia do (hkl) obtenidos a través del método
del polvo para cada plano estudiado. Se muestran las deformaciones debidas al
incremento dado por la diferencias de dy en sen’y = 1 menos d, en seny= 0 para

cada plano.

La obtencion de un valor de referencia libre de tensiones es crucial en el analisis de
las deformaciones y tensiones residuales mediante técnicas de difraccion. Distintos
trabajos en la literatura determinan que un error de 0,01% en la medicién de d, da
lugar a un aumento significativo (de hasta 1000 ug) en el calculo de deformacion [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 mas pequefio, por
debajo del cual, el valor de referencia induce valores de 1000 pe en las medidas de
deformacion. Si se calcula la deformacion equivalente para cada plano dada por el
valor de Ad,, Tabla 3.4, se tiene que los valores de d, (hkl) se corresponden con
valores libres de deformaciones ya que son del orden de 10°-10™. Se considera que el
valor de referencia es valido para calcular las deformaciones y tensiones residuales

totales.

(311) (111) (200) (220)

£ (equivalente) 8,22:10° 1,59:104 1,7410* 2,17 -10*

Tabla 3.4 Valores de la deformacion equivalente, dadas por Ady para cada plano.

Sustituyendo los valores de dy (hkl) para cada plano en la expresion que define la

distancia interplanar dada, para una estructura cubica, por la ecuacion:

dy(hkl) = —0 (3.1)

Jh?+ k* + 7
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Se obtiene que el valor del parametro de red, a; es, como era de esperar, constante
independientemente del plano considerado, Tabla 3.5. Resultado que aporta
consistencia a los valores de d, (hkl) obtenidos mediante el método del polvo porque

describen una estructura cubica como es para el aluminio.

(311) (111) (200) (220)

d, (hkl) (A) | 1,2164 £ 3104 | 2,3286 + 4-104 | 2,0166 + 3-104 | 1,4266 + 3-104

a, (hkl) (A) |4,0344 + 3-104 |4,0333+ 4-104| 4,0331% 3-104 | 4,0351% 3-10-4

<a,> 4,0340 £ 5105

Tabla 3.5 Parametro de red obtenido para los polvos de la aleacion 2014Al.

El parametro de red obtenido es de 4,034 + 5 10 5 A. El' valor tabulado en la literatura
del parametro de red para el Al puro es de 4.045 + 2 10 A [104]. La diferencia entre
estos valores radica en la presencia de atomos de cobre propia de la aleacién 2014Al,
Tabla 2.1, que provoca una disminucion del parametro de red del aluminio [58]. El
parametro de red se modifica en funcion del contenido de algunos elementos aleantes
[108].

3.3.2 Distribucion de las deformaciones residuales.

El proceso de extrusién impone una fuerte textura de fibra en la direccion axial de la
muestra y un gradiente microestructural en las direcciones perpendiculares radial y
tangencial. Ambas caracteristicas establecen la distribucion espacial de las
deformaciones residuales. El posterior proceso de temple, al que se han sometidos las
muestras cilindricas, mantienen la misma distribucién espacial de las deformaciones
residuales. Por este motivo, teniendo en cuenta la simetria impuesta por el proceso de
conformado y del tratamiento térmico, se midié la distancia interplanar en distintos

puntos a lo largo del diametro 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 funcion de la distancia
al centro de la muestra. Las graficas muestran la variacion de las componentes
principales de deformacioén a lo largo del diametro de la muestra. Se trata de perfiles
parabdlicos de deformacion, tipicos de muestras sometidas a tratamientos

termomecanicos de extrusion y temple [65] [106].
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Figura 3.10 Perfiles de deformacion 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 traccion en el centro y a compresion en la superficie. El tratamiento térmico
de temple provoca una expansion de la red cristalina en el centro y una contraccion de
la misma cerca de la superficie para todos los planos analizados. En todos los casos el
perfil parabdlico mas pronunciado es el de la componente axial, es el perfil que
presenta una parabola con mayor curvatura. Este comportamiento pone de manifiesto

un intenso caracter deviador sobre dicha componente. La extrusién, el temple y la
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geometria cilindrica de la muestra favorecen que la componente de deformacion mas
pronunciada sea la axial. La componente axial es paralela al eje de extrusion y es la
direccion en la que se alinean los granos segun los resultados de macrotextura

obtenidos.

Los perfiles de las componentes radial y tangencial también describen un
comportamiento similar y el valor de la deformaciéon en el centro coincide para los

cuatro planos. La excepcion a dicho comportamiento se da en los planos {220}.

El valor de la deformacién en el centro coincide, pero el perfil parabdlico de la
componente radial es céncavo 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 deformacién parabdlicas para cada uno de los planos
estudiados son debidas a la diferencia entre sus propiedades mecanicas. El perfil de
deformacion parabdlico 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
mecanicas varian para cada conjunto de granos con distinta orientacion cristalografica.
Atendiendo al valor de las propiedades mecanicas segun la orientacion se dividen los

granos en blandos y duros como se vera a lo largo del capitulo.

3.4 TENSIONES RESIDUALES TOTALES

3.4.1 Constantes Elasticas de Difraccion

Las medidas de difraccién en materiales policristalinos se realizan sobre un volumen
de medida que contiene un gran numero de granos. Por este motivo las deformaciones
internas medidas son valores promedio para cada plano cristalografico. Para poder
determinar la tension residual a partir de estos valores de deformacion promedio es
necesario calcular el valor de las constantes elasticas especificas para cada

orientacion medida ya que dependen del plano (hkl).

Las constantes elasticas, CE, se calcularon utilizando el modelo de elasticidad lineal
de Hill [63], [107], [108], que establece un valor promedio de las mismas entre un
limite superior y un limite inferior. El limite superior lo impone el modelo de Voigt [109]

que supone que la deformacién es constante para cada orientacion de los cristales y el
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limite inferior viene dado por el modelo de Reuss [110] que asume un estado de

tension constante para los granos del policristal.

A nivel cristalografico, la aleacion 2014Al es un material monofasico policristalino con
estructura cubica fcc. Los valores de las constantes elasticas, médulo de Young vy
coeficiente de Poisson vienen dados por las expresiones que se detallan a
continuacion:

L=S1'|‘(28-|2—28114--344)'1_‘ (32)

hkl

Donde S son los coeficientes del tensor de elasticidad y I' es conocido como el factor

de Ddlle y viene dado por la expresién:

(h%k? + h?1% + K21?)

3.3
(h% + k2 + 1) 59

L=

Los coeficientes de Poisson para cada orientacion se calculan aplicando la ecuacion;

(3.4)
1 Ehkl

= (2(C41 + Cq2))

Donde C; son los coeficientes del tensor de rigidez

Los valores de los coeficientes de elasticidad S; y de rigidez Cj, estan tabulados y para

el caso del aluminio se han utilizado los que se presentan en la Tabla 3.6 [52].

C1(GPa) C,,(GPa) Cu(GPa) S (TPa') S, (TPa') S,(TPa')

Al 107,3 60,9 28,3 15,82 -5,73 35,34

Tabla 3.6 Valores de los coeficientes del tensor de elasticidad y de rigidez utilizados en

el calculo de las constantes elasticas.
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2014 Al

(hkl) E(hkl ) (GPa) v(hkl)
311 69,0 0,35
111 75,5 0,34
200 63,2 0,36
220 72.0 0,34

Tabla 3.7 Constantes elasticas para cada plano.

A partir de los resultados obtenidos para las constantes elasticas de difraccion, Tabla
3.7, se establece la clasificacion de los granos que conforman el policristal en blandos
y duros, atendiendo al valor del mddulo elastico E(hkl). Los granos blandos son los
que tienen el valor de médulo mas bajo, aquellos cuyos planos cristalograficos son
paralelos a los planos (311) y (200) y los granos duros son los que tienen un valor del

modulo mayor, cuyos planos cristalograficos son paralelos a los planos (111) y (220).

3.4.2 Distribucion de las Tensiones Residuales Totales

El calculo de las tensiones residuales totales, TRT, se realiza a través de la ley de
Hooke generalizada, sin mas que sustituir los valores de las deformaciones residuales

obtenidas y el valor de las constantes elasticas 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 d, (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 cristalografica que resulta del proceso de extrusidon y re-extrusion del
material de partida, esto es: {311}, {111}, {200 y {220}.

El calculo triaxial de tensiones para cada conjunto de granos exigiria, 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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Plano (311)

Tratamiento  Posicién de O &0, Crad 60,4 Cian 60,
Térmico medida (Mpa) (Mpa) (Mpa) (Mpa) (Mpa) (Mpa)
T4 0 405 64 331 77 331 84

-1,5 437 59 387 65 375 75
-3 358 51 319 47 321 56
-4.5 326 52 308 52 308 52
1,5 437 59 387 65 375 75
3 358 53 319 43 321 57
4,5 326 47 308 51 308 51
1h 0 465 56 454 46 454 46
-1,5 490 57 444 52 455 49
-3 468 46 441 43 435 43
-45 425 47 405 42 400 42
1,5 490 54 444 51 455 48
3 468 53 441 45 435 46
45 425 47 405 42 400 42
10h 0 290 44 221 42 221 42
-1,5 339 51 262 44 256 44
-3 239 48 207 45 201 45
-45 286 45 227 47 217 43
15 339 49 262 44 256 44
3 239 48 207 45 201 45
4,5 286 57 227 51 217 47
100h 0 400 50 335 49 335 49
-1,5 378 58 334 50 339 51
-3 410 43 337 46 352 44
-45 367 57 342 48 337 48
1,5 378 58 334 50 339 51
3 410 48 337 46 352 44
45 367 57 342 43 337 48
Plano (111)

Tratamiento  Posicion de Oax b0 Craa 80 Otan 60an
Térmico medida (Mpa) (Mpa) (Mpa) (Mpa) (Mpa) (Mpa)
T4 0 396 36 390 31 390 31

-1,5 334 45 385 44 381 46
-3 164 41 224 41 222 48
-4,5 -109 52 29 50 17 42
1,5 334 45 385 44 381 46
3 164 41 224 41 222 48
4,5 -109 52 29 50 17 42
1h 0 404 30 358 30 358 30
-1,5 407 29 362 29 358 29
-3 405 30 370 30 363 30
-45 248 26 256 26 277 28
1,5 407 29 362 29 358 29
3 405 30 370 30 363 30
45 248 26 256 26 277 28
10h 0 458 27 433 27 433 27
-1,5 460 28 437 28 439 28
-3 448 27 428 26 428 27
-4,5 434 28 427 27 422 27
1.5 460 28 437 28 439 28
3 448 27 428 26 428 27
45 434 28 427 27 422 27
100h 0 228 32 168 32 168 32
-1,5 235 31 181 30 176 32
-3 204 31 174 31 161 32
-4,5 215 31 172 34 159 30
1,5 235 31 181 30 176 32
3 204 31 174 31 161 32
45 215 31 172 34 159 30
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Plano (200)
Tratamiento Posicion de O ax &0, Crad 80,4 Can &0
Térmico medida (Mpa) (Mpa) (Mpa) (Mpa) (Mpa) (Mpa)
T4 0 267 29 204 29 204 29
-15 289 25 213 25 206 25
-3 273 29 215 29 207 28
-4,5 192 28 130 28 130 28
1,5 289 25 213 25 206 25
3 273 29 215 29 207 28
45 192 28 130 28 130 28
1h 0 395 24 319 24 319 24
-15 467 24 418 24 415 24
-3 417 25 341 24 363 24
-4,5 386 25 317 25 342 25
1,5 467 24 418 24 415 24
3 417 25 341 24 363 24
4,5 386 25 317 25 342 25
10h 0 377 44 332 42 332 42
-15 315 52 253 50 289 46
-3 386 32 369 31 353 28
-4,5 321 42 264 40 286 34
15 315 52 253 50 289 46
3 386 32 369 31 353 28
45 321 42 264 40 286 34
100h 0 438 25 388 24 388 24
-15 473 24 424 24 447 24
-3 506 24 433 24 485 24
-4,5 456 24 419 24 439 24
15 473 24 424 24 447 24
3 506 24 4383 24 485 24
45 456 24 419 24 439 24
Plano (220)
Tratamiento Posicion de O ax 60, Crad 80,44 Cean &04n
Térmico medida (Mpa) (Mpa) (Mpa) (Mpa) (Mpa) (Mpa)
T4 0 122 43 109 42 109 42
-15 329 68 278 66 241 51
-3 336 58 306 63 255 60
45 45 44 158 63 57 43
15 329 68 278 66 241 51
3 336 58 306 63 255 60
4,5 45 44 158 63 57 43
1h 0 454 36 455 36 455 36
-15 405 35 432 36 429 36
-3 387 37 384 37 394 34
45 360 37 404 36 392 39
15 405 35 432 36 429 36
3 387 37 384 37 394 34
4,5 360 37 404 36 392 39
10h 0 219 42 190 41 190 41
-15 226 39 197 38 185 37
-3 200 37 188 36 171 38
45 217 37 189 38 142 43
15 226 39 197 38 185 37
3 200 37 188 36 171 38
4,5 217 37 189 38 142 43
100h 0 381 36 369 35 369 35
-15 418 40 387 38 390 43
-3 439 35 393 37 382 35
-45 388 35 381 35 354 34
15 418 40 387 38 390 43
3 439 35 393 37 382 35
4,5 388 35 381 35 354 34

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 200°C.
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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 simetria cilindrica 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 cristalograficos
de bajo indice y con picos de difraccion intensos. En este trabajo se analizan las
familias de planos cristalograficos: {311}, {111}, {200}, y {220}. Desde el punto de vista
de las propiedades mecanicas, el plano mas representativo del material es el {311}
pues se considera que es plano mas isotropo en el caso del aluminio [111]. Tanto las
deformaciones como las tensiones medidas en el plano {311} dan idea del

comportamiento mecanico del material a escala macroscopica.

Los perfiles de tensiones residuales en funcién de las dimensiones de la muestra se
recogen en las Figuras 3.11 a 3.14. Los perfiles de tension describen un
comportamiento parabdlico al igual que en el caso de las deformaciones. El gradiente
de deformaciones en el interior del material, debido al proceso termomecanico de
extrusién y temple, ha generado un estado de la tension positivo o de traccion en el
centro y un estado negativo o de compresién 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 distribucion de los perfiles de
tensiones en las tres direcciones principales es muy parecida, lo que pone de

manifiesto su caracter isétropo.

Llama la atencion que los valores de tension 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 precipitacion de la muestra. El valor libre de tensiones

utilizado en estos calculos es el del polvo de 2014Al en estado T4.

En aleaciones envejecibles los precipitados que se forman en la aleacién 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 precipitacion de una hora de
tratamiento térmico a 200°C y éste, a su vez, es menor que para un estado sobre-
envejecido (100h). En el estado sobre-envejecido la distancia interplanar medida sera
mayor que en T4. Por tanto, al utilizar el valor de referencia do (hkl) en T4, comun para
todos los estados de precipitacién, la tension residual total calculada esta
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

precipitacién de la aleacion. El mismo comportamiento se da en el resto de planos.

Atendiendo a los valores de las constantes elasticas, los granos pertenecientes a la
familia de planos {311}, son granos blandos con un valor del médulo elastico 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 modulo elastico mas alto (75,5 GPa), se consideran granos duros. Este
plano muestra un perfil de tensién residual total muy pronunciado en el estado T4. La
explicacién se encuentra en la microestructura. Los granos cuyos planos cristalinos
son {111} estan orientados paralelamente a la direccion de extrusion. La textura de
fibra favorece la orientacion de estos granos en esa direccion y provoca que los

perfiles de TRT para ese conjunto de granos sean mas intensos en la direccién (111).

Los granos cuyos planos pertenecen a la familia {200} son granos blandos. Poseen el
valor del modulo mas bajo, 63,2 MPa. Los planos {200} estan orientados
paralelamente a la direccion de extrusion 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 mecanica.
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Figura 3.12 Perfiles de TRT para el plano {111}.

83



RESULTADOS

600 —m8m8 @ —————————————————

500} ¥ ]
bl et fofat b Jubuialk A |
400 _3- -&- T

SO0 gdep-dg

- 4
1‘
J ;\

< 200r _§° R

-100}

A 5432 0123456

s N

= 100} ~

Distancia al centro de la muestra (mm)

B00 e I
i Radlal(200)
500} z
00t " "I CEI g TETTTYT
PR E i S
200 B Sl ik S ]
100'_/zi/ i\\\_
of _
_100'_ |
R BN N MR
Distancia al centro de la muestra (mm)
600 Tangendial (200)
500;__‘__ ¥ . I 7
aof TE TR tE T
300F -~ - : £23--
200! E-3-F-3-E 5
100';,zi’ i\\\_'
0 _
-100}
200l

6-54-3-2-10123456
Distancia al centro de la muestra (mm)

Figura 3.13 Perfiles de TRT para el plano {200}.

84

t4
1h
10h
100h



RESULTADOS

c‘EEzoo} 2 . T

S100p 7 S

© 0:///I I\\‘\-
-100§ |
-200}

600 - Axial (220}]
500+

A
A3OO>” 1 1 \\\'_

600 —mmMmm ™ ———————————————————
500+

400F - . §=f - B =§-<=
300} ? %

£ 200F--F=-E=%--F-F=-2=F=--

6543210123456
Distancia al centro de la muestra (mm)

S I n 1
< 100p 1 ¥ L
0
-100¢
0 S S 0TS A5 6

N—"

600

500}
400}
__300f
L 200[
100}

4
-100+
-200 -

Distancia al centro de la muestra (mm)

6543210123456

Distancia al centro de la muestra (mm)

Figura 3.14 Perfiles de TRT para el plano {220}.

85

t4

1h
10h
100h



RESULTADOS

El plano {220} también es un plano cuyos granos son duros representados por un valor
del modulo elastico de 72 GPa. También presenta perfiles de tension parabdlicos 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 desviacién puede estar condicionada por la presencia de errores
experimentales en las medidas, que ya se manifestaron en los calculos de las
deformaciones residuales para ese plano. El perfil debiera ser igual al de la
componente tangencial. Asumiendo esta desviacion, los perfiles en T4 no son tan

marcados como los del plano {111}.

Las diferencias entre las propiedades mecanicas 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 parabdlicos presentan una curvatura mas intensa en el
estado T4 que en los granos blandos. La clasificacion adoptada entre granos duros y
blandos atiende solamente al valor del mddulo elastico. Se vera en el capitulo de la
discusion, cédmo esta clasificacion se modifica y se introducen los granos intermedios

atendiendo también al valor del limite elastico.

Para todos los planos estudiados, la curvatura de los perfiles se atenta a medida que
aumenta el tiempo de tratamiento térmico. Este fenémeno de aplanamiento en la
curvatura de los perfiles parabdlicos da cuenta de un proceso de relajacion de las
tensiones residuales. El proceso de relajacién se analizara en detalle en el capitulo de

la Discusion.

Del analisis 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, WY=0° es mayor que la de la
correspondiente componente radial/tangencial, WY=90° en el centro de la
muestra. Este estado de tensiones deviador a favor de la direccién axial es
provocado por el proceso de extrusion y la geometria de las muestras
cilindricas. El estado de tensiones es parabdlico con independencia del estado

de precipitacion en el que se encuentre la aleacion.
= El comportamiento de la componente radial y tangencial es igual para todos los

planos analizados. El valor de la tension total para R=0 en ambas componentes

es el mismo, coinciden en el centro de la muestra.

86



RESULTADOS

= 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 precipitacion distintos
al estado T4.

= Se observa el fendbmeno de aplanamiento en la curvatura de los perfiles
parabdlicos, hecho que da cuenta del proceso de relajacion de tensiones

residuales.
Los resultados mas relevantes obtenidos hasta el momento se resumen en:

= El proceso de extrusién ha inducido una textura de fibra en el material. El
conjunto de granos pertenecientes a las familias de planos {111} y {200} estan

orientados paralelamente a la direccion de extrusion.

= A partir de los resultados obtenidos para las constantes elasticas se ha
establecido que el policristal estd formado por granos duros y blandos,
atendiendo la clasificacion al valor del mdédulo de Young en funcion de la

orientacion cristalografica.

» Las deformaciones residuales en las tres direcciones principales, axial radial y
tangencial se distribuyen de forma parabdlica a lo largo de las dimensiones de

la muestra.

= Las tensiones residuales totales también describen un comportamiento
parabdlico debido al gradiente de deformaciones residuales que se ha
producido durante el proceso de extrusién y temple. Son de traccion en el

centro y de compresion en la superficie.

= El comportamiento del plano {311} se considera el mas isétropo desde el punto
de vista de las propiedades mecanicas. Se diferencia con respecto a los planos
{111} y {220} en que el perfil parabdlico de la componente axial no es tan
pronunciado. ElI comportamiento del plano {200} es similar al del {311}

tratandose también éste como un plano que representa granos blandos.

» La magnitud de las TRT en los estados de tratamiento térmico distintos al
estado T4 esta sobrestimada debido a que no se dispone de un valor de

referencia dy (hkl) para cada estado de precipitacion analizado. El valor de
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referencia d, (hkl) libre de tensiones cambia con el estado de precipitacion en
aleaciones envejecibles [58]. Para tener en cuenta el estado de la precipitacion
en el valor del do (hkl) se ha desarrollado una nueva metodologia que permite
obtener un valor de referencia para cada plano analizado y estado de

tratamiento térmico como se vera en el capitulo 4 de la Discusion.
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DISCUSION

41 TENSIONES RESIDUALES EN UN MATERIAL MONOFASICO
POLICRISTALINO.

A tenor de los resultados obtenidos, la aleacion monofasica policristalina 2014Al
presenta un estado de tensiones residuales totales con un marcado caracter
anisotropo en la direccién de extrusién (direccién axial). Habitualmente, en estos
estudios se realiza una descripciéon del estado de tensiones residuales macroscépica
en el caso de aleaciones monofasicas; es decir, no se tiene en cuenta la posible
presencia de tensiones microscopicas. En este trabajo se pretende superar esta
limitacion y llevar a cabo un analisis multiescala del estado de tensiones residuales de

una aleacion de aluminio monofasica policristalina.

La tension residual total de una fase determinada en un “punto” o volumen de medida
es la suma de la tension residual macroscopica y la tension residual microscépica de

dicha fase, segun la expresion,

O_TOTAL(hk/) _ gMACrRO O_micro(hkl) (4.1)

Como ya se ha comentado, las TRM, se producen durante el temple, donde el material
sufre un cambio de temperatura rapido y muy acusado en el que las regiones externas
de la muestra se enfrian 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 tension
macroscopica depende principalmente de la geometria de la muestra, de la velocidad

de temple, del CET, y del limite elastico del material.

En relacion a las tensiones residuales microscopicas, sin embargo, su origen en una
aleacién monofasica no es el mismo que el caso de las tensiones microscopicas que
habitualmente se estudian en materiales compuestos de matriz metalica y refuerzo
ceramico, 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 contraccién térmica que se produce entre ambas fases
durante el enfriamiento del material. Estas TRm, mas conocidas, son habitualmente

calculadas utilizando el modelo de Eshelby-Whiters [112], [113].
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El aluminio tiene una estructura cubica 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 isotropia el origen de las tensiones residuales
microscopicas no es atribuible a un efecto térmico. Las TRm, en el caso de aleaciones
de aluminio, tienen un origen mecanico y se encuentra en el proceso de extrusion.
Durante el proceso de extrusion se produce una deformaciéon plastica severa no
homogénea del material. Ello provoca la reorientacién de unos granos con respecto a
otros y un reparto de las deformaciones elastica y plastica que depende de la re-
orientacion que ha experimentado cada cristal y, con ello, a distintas respuestas
mecanicas [114],[115]. Ademas, 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 extrusion.

Para realizar un analisis multiescala del estado de tensiones residuales macroscépicas
y microscopicas en la aleaciéon 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 aportacion relevante
de esta investigacion, ha sido necesario extender el modelo del compuesto para el
caso de las tensiones microscopicas entre familias de granos y poder calcularlas.
Adicionalmente se han desarrollado otros dos modelos, denominados de diferente

modulo y limite elastico, DMLE, para calcular las tensiones residuales intergranulares.

Medidas de distancia
interplanar, d; (hkl)

!

Componentes de
Deformacion

!

Tensiones Residuales Totales, TRT

!
MODELO DEL COMPUESTO EXTENDIDO:

Tension Residual Macroscopica, TRM

Tensiones Residuales microscépicas, TRm

!
MODELOS DMLE (Diferente médulo y limite elastico):

Tensiones Residuales Intergranulares, TRI

Figura 4.1 Diagrama de flujo que describe el proceso de andlisis multiescala de

tensiones residuales en una aleacién monofasica de aluminio.
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En resumen, con los modelos desarrollados en este trabajo se ha llevado a cabo un
analisis multiescala del estado de tensiones residuales para una aleacién de aluminio
monofasica policristalina, para las que habitualmente sélo se lleva a cabo un analisis

de la tensién macroscopica.

4.2 MODELO DEL COMPUESTO EXTENDIDO

En materiales polifasicos, donde existen dos o mas componentes con distintas
propiedades mecanicas 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 tension total de cada una de las fases, asi como su fraccion en volumen.
Esta metodologia, que permite la separaciébn 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 modificacién que se ha considerado en
este trabajo consiste en extender el modelo del compuesto o regla de las mezclas para

abordar dichos calculos.

En el procedimiento habitual para determinar el estado de TRM en una aleacién

monofasica policristalina se tiene en cuenta dos supuestos:

(A) Existe una familia de planos cristalograficos para los cuales los cambios en la
distancia interplanar (expansiones o contracciones) debido a un estado tensional (la
TRM) dan cuenta del comportamiento macroscopico e isétropo de la aleacion. 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 calculo.

(B) Las tensiones residuales microscépicas, 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 calculo de las tensiones residuales microscopicas, TRm, e
intergranulares, TRI, hay que modificar el planteamiento anterior. La hipotesis
planteada en este trabajo asume que cada grano (0 conjunto de granos) con una
determinada orientacion cristalografica en el material monofasico puede equipararse
mecanicamente a una fase en un material polifasico. 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 tensién. Esta

hipotesis se sustenta en el supuesto de que, desde el punto de vista mecanico, los
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granos con distinta orientacién poseen una respuesta mecanica dependiente de su

orientacion, y pueden, por ello, asimilarse a fases diferentes dentro de la aleacion.

De los resultados obtenidos de las constantes elasticas de difraccion, segun el modelo
de Hill, se concluye que la aleacién monofasica esta formada por granos duros, y
blandos. Este planteamiento permite explicar el comportamiento mecanico del
material, en particular el estado de tensiones residuales. Asi, la extension propuesta
del modelo de compuesto permite obtener una expresion para la tension residual
macroscopica en el caso de una aleacion monofasica policristalina. La obtencién de la
tension macroscépica, a partir del modelo del compuesto, considera cada conjunto de
granos con distinta orientacién como si de una fase se tratase, asi como la fraccién en
volumen que representa dentro de la aleacion. Asi, la aleaciébn monofasica
policristalina 2014Al se considera como un material compuesto donde cada conjunto
de granos cuyas familias de planos (hkl) tienen distinta orientacién cristalografica se

consideran fases diferentes.

A tenor de las propiedades mecanicas (médulo de Young) de los granos del material
estudiado, la aleacion 2014Al extruida, se pueden dividir en: granos duros, aquellos
para los que la normal al plano (111) y (220) es paralela al eje de extrusién; y granos
blandos, aquellos para los que la normal al plano (200) y (311) es paralela al eje de
extrusion. Los granos mas duros actuan mecanicamente de manera similar a como lo
hace la fase de refuerzo de un material compuesto y los granos mas blandos como la
matriz del mismo. Comunmente, se considera que la clasificacion de granos en duros
y blandos depende del moédulo de Young. Como se vera a lo largo del capitulo, la

introduccion de granos intermedios atiende también al valor del limite elastico.

A continuacion se detallara el desarrollo matematico necesario para calcular la tensién

residual macroscopica en la aleacion a partir del método del compuesto extendido.

4.3 TENSION RESIDUAL MACROSCOPICA

El volumen de medida utilizado es fijo y su tamafo se encuentra en una escala
intermedia entre la de la variacion de las macrotensiones y las microtensiones. Por un
lado, se considera que este volumen de medida es muy inferior al de la variacion de la
macrotension. 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 variacion de la TRm, con lo que también se puede admitir que se

alcanza un equilibrio de tensiones microscopicas dentro de este volumen.

De este modo, es posible calcular la tension residual macroscépica, TRM, a partir de

las tensiones residuales totales, TRT, mediante la expresion:

GMACRO = i fthGTOTAL (hkl) (4.2)
1

i,j,k

Donde f es la fraccion en volumen de granos que tienen una direccion normal a los

planos (hkl) paralela al eje de extrusion comun y o/ (hkl)son las TRT calculadas
para las direcciones principales de la muestra y para cada una de las orientaciones o
conjunto de granos analizados; los subindices (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 ecuacion (4.2) se

convierte en:

6" = (f110 raian(311)) + (1110 mmdian (1171)) + (fzooﬁli),;ﬁﬁan(zoo)) + (f1200 prraian (220)) (4.3)

ax,rad,tan ax,rad,tan ax,rad,tan

Donde ademas debe cumplirse,

> S =1 (4.4)
1

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 calculo de la tension residual macroscépica, TRM, se realiza mediante de la

ecuacion (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 diametro de las muestras y para los

distintos tratamientos térmicos utilizados.
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MACRO MACRO MACRO

TT Posicion ax rad O tan
T4 0 323 (37) 283 (37) 283 (38)
-1,5 327 (40) 304 (40) 295 (41)
-3 248 (38) 238 (38) 231 (41

45 88 (41) 118 (42) 106 (37)
15 327 40) 304 (40) 295 (41)

3 248 (39) 238 (38) 231 (42)
4,5 88 (40) 118 (41) 106 (37)

1h 0 412 (31) 360 (30) 360 (30)
15 444 (31) 402 (30) 400 (30)

-3 M7 (30) 368 (30) 375 (29)

45 338 29 312 (28) 329 (29)
15 444 (30) 402 (30) 400 (30)

3 417 (31) 368 (30) 375 (30)
45 338 (29) 312 (28) 329 (29)

10h 0 385 37) 345 (36) 345 (36)
15 366 (42) 318 (40) 333 (38)

3 377 (32) 357 (32) 348 (31)

45 351 (37) 314 (36) 318 (33)
15 366 (42) 318 (40) 333 (38)

3 377 (32) 357 (32) 348 (31)
4,5 351 (38) 314 (37) 318 (34)

100h 0 351 31) 298 (31) 298 31)
15 369 (32) 320 (31) 329 (31)

3 377 (31) 344 (30) 341 (30)

45 350 (32) 315 (32) 316 (30)
15 369 (32) 320 (31) 329 (31)

3 377 (31) 344 (30) 341 (30)
45 350 (32) 315 (32) 316 (30)

Tabla 4.1. Tensiones residuales macroscopicas 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.

500|'|'|'|'|'|"I'I'I'I'I'I T4

400‘_"»_’-:?};:::; ,,,,, ;:::::'%"::::¥ ..... %ii::,%z: ~~~~~ —188h

554 B2A01 25456
Distancia al centro de la muestra (mm)

Figura 4.2 Perfiles parabdlicos de la componente axial de la TRM utilizando como

referencia el parametro dy (hkl) de polvo de la aleacién 2014Al en el estado T4.

Todos los perfiles de la Figura 4.2, presentan, como era de esperar, un
comportamiento parabdlico. El valor de tensién es maximo en el centro y disminuye a
medida que se acerca a la superficie. El estado T4 presenta la mayor variacion de
tensién a lo largo de la muestra. También se aprecia como la curvatura de los perfiles
parabdlicos disminuye a medida que aumenta el tiempo de tratamiento, dando cuenta
del fendmeno de relajacion de tensiones. Este comportamiento estd en consonancia
con resultados previos recogidos en la literatura, [19], [82], [117], [118]. Sin embargo,
las tensiones no estan en equilibrio; es decir, no hay una compensacion entre la region
del material en traccion y la regién en compresion. Este desequilibrio sugiere que el
valor de referencia do (hkl) del polvo de la aleacion 2014Al empleado en el calculo 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 parametro de red de
referencia. Se ha aplicado el equilibrio de tensiones en las muestras utilizando las
ecuaciones clasicas de la mecanica de medios continuos. Esto es posible porque,

dadas las medidas realizadas en el experimento y asumiendo la simetria axial del
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problema, se supone conocido el estado de tensién residual en cualquier punto de la
seccion de la muestra.
Se impone la condicion de equilibrio de la TRM en una seccién de la muestra ya que

es la tension que varia a lo largo de las dimensiones de la misma.

En muestras cilindricas y en las que el estado de tensiones obedece a una simetria
axial, la manera mas sencilla de imponer una condicion de equilibrio es para esa
componente que actua sobre una seccién perpendicular al eje de la muestras. Es para
esta componente para la que se puede integrar, de forma sencilla, los valores de
tensién en secciones finitas de la barra. También las medidas experimentales
necesarias para el calculo se simplifican significativamente empleando esta
componente y unicamente es necesario realizar medidas a los largo del eje diametral

de las muestras.

4.3.1 Método de las Parabolas: condicion de equilibrio axial.

El método de las parabolas se ha desarrollado con el objetivo de simplificar el analisis
de tensiones residuales. Su nombre proviene de los perfiles parabdlicos de tensién
residual axial que se encuentran en muestras metalicas cilindricas y cuyo perfil debe
estar equilibrado en una seccién transversal a la muestra. Consiste en un método
analitico, segun el cual se asigna una funcidén matematica (en este caso la de una
parabola) al perfil de tensiones. De esta manera, a partir del ajuste de los valores
discretos de la tension a lo largo de un eje diametral de la muestra, se utiliza el ajuste
matematico parabdlico 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 funcion parabdlica [30], [119],
[120],[121], [122], [123], [124]. En este trabajo también se han obtenido perfiles
parabdlicos para las TRT en muestras cilindricas que sufren un proceso de extrusion y
temple. Con estos antecedentes, si se conoce la tension 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 condicion de equilibrio de la componente axial (en ausencia de cargas externas
aplicadas) para un plano de interseccidén perpendicular al eje del cilindro viene dada

por la siguiente expresion [7]:

fol" o, rdrde=0 (4.5)
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Donde R es el radio de la muestra 'y ¢ es el angulo alrededor del eje del cilindro.

Debido a la simetria axial de la muestra la integral (4.5) se reduce a:
R
jo o, rdr=0 (4.6)

Si la tension axial a lo largo de un eje diametral de la muestra obedece a la ecuacién

de una parabola se tiene que, la tensién residual viene dada por:

TR —ar?ibr+c (4.7)

Donde orr denota la tension residual a una distancia r del centro de la muestra 'y a, b,
y ¢ son los parametros de ajuste parabdlico que dependen de las propiedades fisicas
del material y del proceso de generacion de estas tensiones. El parametro a se refiere
a la "curvatura" de la parabola, mientras que c es el valor del maximo de tension 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 rapido o temple sea “ideal”, el perfil parabdlico de TR es
simétrico con respecto al eje del cilindro, por lo que debido a la simetria axial del

problema, se obtiene que b = 0.

Integrando en (4.6) la expresion (4.7), se obtiene:

1. r2+2 - (4.8)
,aR%+2bR+c=0

Teniendo en cuenta que el coeficiente b = 0, condicidbn necesaria para que las

parabolas sean simétricas, se llega a que la condicion de equilibrio viene dada por

c=—[%jaR2 (4.9)

Por lo tanto, utilizando el método de las parabolas propuesto es posible predecir el
valor de la componente axial de la tensién a cualquier distancia del centro de la

muestra.

A partir de los perfiles de tensiones también es posible cuantificar el proceso de

relajacion de tensiones, a partir del aplanamiento de los perfiles parabdlicos con el
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tiempo de tratamiento, que se refleja en una disminucién de los parametros a y ¢ de la

parabola [82].

Adicionalmente, a partir de la ecuacién de equilibrio de la tension axial impuesta (4.9),
se deduce que la distancia al centro de la muestra, r4, para el cual el valor de la TR es

nulo (para cualquier condicion de tratamiento térmico) se expresa como:

r= R/V2 (4.10)

El procedimiento seguido para equilibrar las parabolas comienza con el proceso de
simetrizacion de los datos experimentales. El coeficiente correspondiente al término
lineal de la ecuacion, b, ha de ser nulo. Una vez que las parabolas han sido

simetrizadas, es posible equilibrarlas. Esto se puede hacer de dos maneras:

(A) Asumiendo que la curvatura de las parabolas simetrizadas es correcta y por lo
tanto es necesario determinar el nuevo valor del término independiente de la parabola

que la equilibra.

(B) Asumiendo que el término independiente de la parabola es correcto y que, por lo
tanto, es necesario calcular el nuevo valor de la curvatura de la parabola que la

equilibra.

Se ha optado por la opcion (A) pues se considera que las variaciones existentes en el
parametro de red de referencia, pueden afectar a la magnitud de las tensiones, por
ejemplo al no considerar correctamente el efecto del estado de precipitacion. Sin
embargo, no parece probable que se modifique su distribuciéon espacial, lo que

supondria un cambio en la descripcion parabdlica de las mismas.

En la Figura 4.3 se muestra una idealizacion de como evolucionan los perfiles
parabdlicos de la tension axial macroscopica en muestras cilindricas sometidas a un
proceso termomecanico de extrusion y temple tras un tratamiento de recocido a una

temperatura constante durante diferentes tiempos (desde t; a t,).
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Tension (ua)

Foedty <y <

Distancia al centro (ua)

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 tension es positiva en el interior de la muestra y negativa cerca de la superficie, tal
como se describe en la bibliografia [77]. Para el caso ideal donde el coeficiente del
ajuste parabdlico b = 0, el comportamiento de los coeficientes ¢ (valor de la tension en
el centro de la muestra) y a (curvatura de la parabola) es similar: experimentan una

disminuciéon a medida que aumenta el tiempo de envejecimiento.

El método de las parabolas permite por un lado determinar los perfiles de tensiones en
muestras cilindricas sometidas a un temple. Los de la componente axial vienen
descritos por parabolas sobre las que, por otro lado, se impone la condiciéon de

equilibrio. Esto permite determinar el valor de referencia, libre de tensiones, para cada

plano y estado de tratamiento térmico, dBk'(TT), tal y como se vera a continuacion.

4.3.2 Método de las parabolas: Determinacion del valor de referencia d'&k'(TT).

A través de las medidas realizadas a lo largo del diametro de la muestra [65] y de la

condicion de equilibrio impuesta en la componente axial de la TRM (4.3) es posible

calcular valores de dgk'(TT) para cada plano y estado de tratamiento térmico.

Como la TRM presenta un perfil parabdlico, al aplicar la condicion de equilibrio de

tensiones a la componente axial se obtiene que:

4.11)
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MACRO

Donde o, es el valor de la tension en r=0, siendo ésta una parabola equilibrada.

A partir de la condicion de equilibrio (4.11) se puede calcular el valor de

referencia, dBk'(TT) que equilibra los perfiles parabdlicos para este valor de tension

MACRO
ax

hkl

o . El método del equilibrio, asegura que los valores de dgy (TT) son validos

como referencia tanto para las macrotensiones como para las microtensiones. Para
ello, sustituyendo en la condicion de equilibrio (4.11) el valor de la tension macro dada
por (4.2) y expresando la tension total en términos de la distancia interplanar y de las

constantes elasticas, se tiene que

A . dhk| + B . hkl + dhk|
hid * Dax (;:LI ( rad tan) —f, (A +2. B)hkl (4.12)
0

MACRO _ ~ _
G ax =C=X"f,

Las constantes A y B dependen de las constantes elasticas del material y vienen

dadas por las expresiones:

__E-(1-v)
A_m+vm—2w (4.13)
E-v (4.14)

B=— — "
(1+v)(1-2v)

Donde E es el médulo de Young y v el coeficiente de Poisson.

La finalidad de este procedimiento matematico es obtener una expresion de la tensién

MACRO

O-ax

equilibrada en funcion del parametro 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, dBk'(TT), segun las expresiones de la Tabla 4.2.

8y

V3

11 )

42 = 8 g = 2o g220 _ 0
0

Ja

111 _
d, =

Tabla 4.2 Valores de dgk' en funcién del parametro de red aplicando la ecuacion de

distancia interplanar.
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Expresando el valor de dgk' en funcion del parametro de red y desarrollando la ecuacion (4.6) se llega a,

111 11, 4111
[(‘E'f111)'(A111'dax +B111'(“r d+d

200 200 , 4200 311 311, 4311 220 220 , 4220
tan)) V00 (Azoo “dax +Bao0 - (drad * dian )) |t f311('“‘311 "dax *B3qq (drad * dtan D 8ty IAZZO' dax *Baz - (drad * dtan m
ao =
o+ (44 (8 + 2B)194)+ f1p00 - (A + 2Blogg )+ (izqq - (A + 2B)344)+ fipgg - A+ 28)p0 ]
(4.15)

El valor de a; obtenido para todos los planos y para cada estado de TT se resume en la Tabla 4.3

a, (hki) (A)
T4 4,0344 + 7-10*
1h 4,0389 + 5-10*
10 4,0397 + 6104
100h 4,0393 + 5104
<ag> = 40381 £ 7-10°

Tabla 4.3. Parametro de red agobtenido a partir del método del equilibrio.
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Los valores de referencia para los diferentes tratamientos térmicos, dgk'(TT), Tabla
4.4, se obtienen sustituyendo el valor promedio del parametro a, en las expresiones de
la Tabla 4.2.

Por tratarse de una aleacion envejecible, el parametro de red se modifica con el
tiempo de tratamiento térmico. Asi, los valores de la distancia interplanar también

experimentan una evolucion con el tiempo de tratamiento térmico [92], Tabla 4.4.

T4 1h 10h 100h

Plano  dy(A) ddy (&) dy(A) Bd, (A) dy(A) ddy, (A) dy(A) Bd, (A)
(111) 23293 7104 23319 7-104 23323 7-104 23321 7-104
(200) 20172 5104 20195 5104 20199 510+ 20197 5104

(311) 1,2164 6-104 12178 6-104 12180 6:10¢ 12179 6-104
(220) 14264 5-104 14280 5-10¢ 14283 510+ 14281 5-10¢

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 evolucion del parametro dBk'(TT) con el tiempo de tratamiento,

Figura 4.4, se observa que los valores de dgk'(TT) siguen una evolucion 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 dBk'(TT) esta condicionado por el estado de precipitacién

de manera similar a como lo esta la dureza. Ademas, el valor de referencia dBk'(TT)
obtenido mediante el método de las parabolas permite calcular de manera fiable las
tensiones residuales en muestras metalicas cilindricas donde existe una influencia del

estado de precipitacion de la aleacion 2014Al [58], [126], en el parametro de red.
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Figura 4.4 Evolucion del valor de referencia, libre de tensiones, dy (TT), con el tiempo

de tratamiento térmico a 200°C para cada uno de los planos estudiados.

Para todos los planos analizados, la evolucion de dBk'(TT) con el tiempo de tratamiento
experimenta un maximo a las 10h. En la curva de envejecimiento del material, el
maximo se alcanza a las 4h de tratamiento. El hecho de que el tiempo para el cual se

alcanza el maximo estado de endurecimientos no coincida se puede asociar a que no

se ha determinado el valor de dBk'(TT) en el estado de 4h.

hkl

En la Tabla 4.5 se comparan los valores de dy (TT) obtenidos mediante el método del

polvo y el método de las parabolas en T4.

Método del polvo Método del equilibrio

a, (A) 4,0340 + 5-10° 40381 £+ 7103

Tabla 4.5 Valores del parametro de red, a, obtenidos mediante el método del polvo y el

método del equilibrio en estado de tratamiento térmico T4.

106



DISCUSION

El parametro 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 aleacion 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 aleacion, en particular atomos de Cu, en las distancias
interplanares de la red de aluminio. En el estado, T4, la proporcion de Cu en solucién
solida aumenta, lo que provoca una disminucion del parametro de red del Al. Por otro
lado, en el método del equilibrio, se considera una muestra cilindrica de la aleacién
2014Al donde la proporcion de Cu en solucion solida disminuye y el parametro de red
de Al aumenta [58] a medida que aumenta el tiempo de tratamiento. Por lo tanto la
diferencia entre los valores del parametro de red para la aleacion 2014Al encuentra su

explicacién en la cantidad de atomos de cobre en solucion sdlida.

De los resultados obtenidos del analisis quimico del polvo y de una muestra masiva de
la aleacion 2014Al, Tabla 4.6, se extrae que la composicidon quimica de las muestras
de polvo difiere con respecto a la muestra masiva en la proporcién de algunos
elementos: La proporcion 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 esta 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 proporcion que las de la aleacion masiva. Como es de esperar
estas diferencias también afectan a la diferencia de resultados entre los parametro de

red de ambas muestras.
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Muestra masiva

Muestra polvo

Elemento

(% en masa) 2014Al 2014Al
Si 0911+£0,005 0,72%0,01
Fe 0,391 £+ 0,009 0,083 + 0,002
Cu 427 +0,03 44+01
Mn 0,614 £ 0,006 0,012
Mg 0,555 = 0,007 0,52 + 0,01
Cr 0,073 £ 0,001 < 0,002
Zn 0,115+ 0,004 < 0,005
T 0,029 + 0,001 <0,05

Tabla 4.6 Composicion quimica de la aleacion masiva y de los polvos de 2014Al.

4.3.3 Perfiles Parabolicos de la Tension Residual Macroscoépica.

Los perfiles equilibrados de la macrotensién, se construyen aplicando la condicién de
equilibrio a los coeficientes del ajuste de la TRM preliminar que no estan equilibrados,
Figura 4.2, porque se han calculado utilizando como referencia el dy de polvo de la

aleacion 2014Al en estado de precipitacion T4.

En la Tabla 4.7, se recogen los coeficientes a, b y ¢ de los ajustes parabdlicos de la
TRM preliminar y los valores de tension equilibrados, ¢° para cada estado de
tratamiento térmico. Estos valores de tensién ¢’ se han calculado imponiendo la
condicion de equilibrio mecanico a la macrotensiéon calculada con la referencia del

polvo.

De esta forma, los perfiles equilibrados para la TRM, vendran dados por ecuaciones
parabdlicas, donde el valor de la tensién equilibrada en el centro de la muestra es ¢,

manteniéndose la curvatura; es decir, el parametro a, es el mismo.
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Tratamiento | Coeficientes de los ajustes | Condicion

Térmico parabdlicos de las curvas Equilibrio Perfiles de Tension Macro
de la TRM NO equilibrados c’'=-(a/2)R? Equilibrada
c 339
T4 b 0 266 oM(R) = -12,58 R2+ 266
a -12,58
c 438
a" (R) = -4,69 R2 + 99
1h b 0 99
a -4,68
c 368
10h b 0 25 oM(R)=-1,19 R2 + 25
a -1,19
c 357
100h b 0 15 oM(R)=-0,72R2 + 15
a -0,72

Tabla 4.7 Coeficientes de ajuste de las parabolas TRM no equilibradas, valores de
tension en el centro dados por la condicién de equilibrio de la TRM y ecuaciones que

describen los nuevos perfiles de tension macro equilibrados.

De la Tabla 4.7, se tienen cuatro ecuaciones parabdlicas, una para cada estado de
tratamiento de la muestra, que describen el comportamiento parabdlico de la
macrotension. El valor de la tension en el centro viene dado por la condicion de

equilibrio y la curvatura no varia con respecto a los perfiles no equilibrados.

Se observa una diferencia entre los valores de tensién 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 tensioén calculados a partir de la referencia
del polvo con respecto a los calculados a partir de la condicion de equilibrio. De esta

manera se obtienen los valores de TRM recalculadas.

Para ello se define el factor de correccion, Ac, como la diferencia entre los valores
maximos de tension, entre perfiles obtenidos mediante el método del polvo, c, y

después de aplicar la condicion de equilibrio, ¢” de la forma:

Ac(TT)=c-c¢’ (4.16)
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El factor de correccion varia con el tiempo de tratamiento térmico, pero su valor, en
cado uno de los estados de precipitacion estudiados, es comun para todos los planos.
De forma que, por ejemplo, el valor de Ac (T4) es el mismo para los planos {311},
{111}, {200} y {220}; y asi con el resto de Ac (TT). El factor de correccion sera el
parametro que corrija la desviacién entre calcular las tensiones con un solo valor de
referencia, polvo en T4, con respecto a las tensiones calculadas a partir de la
condicion de equilibrio. En la Tabla 4.8 se muestra el valor del factor de correccién

para cada uno de los estados de tratamiento térmico.

c c
(tension en el centro | (tension en el centro Factor de
TT perfiles polvo TRM) condicion de  equilibrio correccion
TRM)

Ac=c-c’
T4 339 266 73
1h 438 99 339
10h 368 25 343
100h 357 15 342

Tabla 4.8 Factor de correccion de la tensién que da cuenta de la desviacién entre los
valores de tension en el centro de la muestra utilizando el polvo como referencia, c, y

utilizando la condicion de equilibrio, c'.

Los valores de tension de la Tabla 4.8 reflejan el hecho de que en una aleacién
envejecible, si no se utiliza un valor de referencia que tenga en cuenta el estado de
precipitacion de la muestra, se puede modificar enormemente el valor de la tension
residual. El desajuste en tension que introduce cada uno de ellos se manifiesta en el
factor de correccion (del orden de 300MPa para los estados 1h, 10h y 100h). Estos
valores parecen muy elevados, pero segun [60], una variacién en d, de 0,0002 107'°A
en aluminio da lugar a una variacion en la tension de 10 MPa. En este caso, la
diferencia entre el valor de d, obtenido de la condicién de equilibrio y el valor de d del
polvo en T4, para cada plano y estado de TT se muestra en la Tabla 4.9 asi como la

variacién en la tension que produce.
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Plano d; (equilibrio_100h) - Variacién en la TR (MPa)
do(polvo_T4) (A)

(311) 0,0015 75
(111) 0,0035 175
(200) 0,0015 75
(220) 0,0031 155
Plano dy (equilibrio_10h) - Variacion TR (MPa)

dy(polvo_T4) (A)

(311) 0,0015 75
(111) 0,0034 170
(200) 0,0015 75
(220) 0,0030 150
Plano dg (equilibrio_1h) - Variacion en la TR (MPa)

dy(polvo_T4) (A)

(311) 0,0014 70
(111) 0,0032 160
(200) 0,0014 70
(220) 0,0028 140
Plano d, (equilibrio_T4) - Variacion en la TR (MPa)

dy(polvo_T4) (A)

(311) 0,0000 .
(111) 0,0007 35
(200) 0,0002 10
(220) 0,0006 30

Tabla 4.9 Variacion del parametro de referencia, dy entre los estados de TT en
equilibrio y el T4 (polvo) para cada plano. Valor del desajuste en la tension que

provoca por la variacion de dg,
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Como se observa de los valores obtenidos en la Tabla 4.9, las diferencias son
significativas, y como para el calculo de la TRM intervienen los cuatro planos
analizados, el desajuste en tension que introduce cada uno de ellos se manifiesta en el
factor de correccion (del orden de 300MPa para los estados 1h, 10h y 100h). La
variacion maxima la experimentan los estados de 1h, 10h y 100h (equilibrio) con
respecto al estado T4 del polvo. Debido a la evolucion 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, dg
procedentes de muestras de polvo 2014 Al en los mismos estados de tratamiento
térmico que las muestras masivas, se tendrian también diferencias aunque menos

significativas (las diferencias existentes entre los dos en estado T4).

El procedimiento desarrollado en este trabajo, permite obtener valores del parametro
de red de referencia a partir de las ecuaciones de equilibrio de tensiones. Estos
valores de referencia son muy fiables en contraposicion a lo que sucede con las
muestras de polvo que sobreestiman el valor de la tensién. Ademas, existen
materiales de los cuales es muy dificil 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 segun la ecuacién

(4.10). En la Figura 4.5 se muestran la componente axial de las TRM equilibradas.

/T S

3001 —on
200_ _'—100h
100 ]
0 )
-100
-200-
-300. |
-400 '

o (MPa)

5543210125456
Distancia al centro de la muestra (mm)

Figura 4.5 TRM obtenida para la componente axial. La incertidumbre asociada a los

valores de tension definidos por las ecuaciones parabdlicas es de 5 MPa.
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Los perfiles de la TRM estan equilibrados al ser la condicion impuesta a esa
componente. El valor de la incertidumbre asociado a los valores de tension definidos
por las curvas de la Figura 4.5 se ha calculado a partir de la desviacion estandar de los

valores de incertidumbre de la TRM no equilibrada.

En el caso de las componentes radial y tangencial de la macrotension, también se
obtienen perfiles parabdlicos a los largo de la muestra, Figura 4.6. En este caso,
aunque la componente axial esta equilibrada, estas componentes no lo estan. Aunque
no se anulan en el mismo punto del eje de abscisas, las variaciones respecto al
equilibrio son pequefas. Este resultado, junto con el hecho de que no es posible
definir una superficie de seccion finita, transversal a las componentes radial y
tangencial donde se cumpla la condicién de equilibrio mecanico, dan por bueno el uso
del parametro de referencia obtenido mediante el método de las parabolas para el
presente estudio. Se justifica también el hecho de emplear una misma reflexién, la
correspondiente a la componente axial para cada familia de granos, para calcular el
estado triaxial de la tensidbn microscopica de estas familias de granos. Ambas
componentes son muy similares, como era de esperar, debido a la simetria cilindrica y

a la relacién de aspecto de las muestras.

00+———F—7—""—"r1"—"1—1
i R
200 1 d—100n 200 1
. 100 4 /_\ . 100 4 /\ i
D;.J 0 : 1///—\\\ , D;f 0l :’ﬁ‘; :
& =00y 5-100-7 ‘
-200 1 1 -200 1 -
-300 - 1 -300+ i
400 +——TT 40—
6543210123 4|56 6-5-4-3-2-1012 3 4(5 6
@) Distancia al centro de la muestra (mm) ®) Distancia al centro de la muestra (mm)

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.

113



DISCUSION

4.4 TENSIONES RESIDUALES TOTALES RECALCULADAS

Las tensiones residuales totales recalculadas, TRTr, son las que se obtienen
considerando como valor de referencia del parametro de red, el dado por la condicion

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 parabolas de la misma
manera que la tension macroscoépica. Los perfiles de TRTr, se describen mediante
ecuaciones parabdlicas construidas con los coeficientes de ajuste de las TRT. Para
cada uno de los planos cristalograficos se tienen doce ecuaciones parabdlicas,
considerando los cuatro tratamientos térmicos y las tres componentes principales de
tension: axial, radial y tangencial. El procedimiento de ajuste de los perfiles parabdlicos
es analogo para todos los planos pero solo se muestra la componente axial de la TRT
del plano (311) a modo de ejemplo. Se pretende resaltar la metodologia de calculo que
hay detras de cada una de las ecuaciones parabdlicas que definen los perfiles de

tension y no presentar una mera lista.

En la Tabla 4.10 se recogen los coeficientes del ajuste parabdlico, a y ¢ de la
componente axial de la TRT para el plano (311) (b=0). También se recogen los valores
del factor de correccién, Ac (TT) y las nuevas ecuaciones parabdlicas que de

describen los perfiles de TR recalculadas.

Durante la construccion de las parabolas que describen las TRTr es necesario sefalar
que, al igual que en el caso de la TRM, la curvatura de las parabolas no se ha variado,
independientemente del valor de referencia con el que se han calculado. El motivo es
el mismo que se describié en aquel caso. Para equilibrar las TRTr se ha modificado
unicamente el valor de la tension en el centro (término independiente de la ecuacion
parabdlica). Para las curvas parabdlicas 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 correccion Ac, Tabla 4.10.
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Ecuacion parabdélica perfil TRTr
T Coeficiente ajuste parabolico Ac
TRT (referencia polvo) o™RT(R) =aR? + (c - Ac)
c 425
T4 73 o™RT(R) =-5,19 R? + 352
a -5,19
c 438
1h 339 o™RTM(R) =-2,92 R2+ 149
a -2,92
c 304
10h 343 o™RT (R) =-1,74R2 - 39
a -1,74
c 396
100h 342 o™ (R) =-1,04 R? + 54
a -1,04

Tabla 4.10 Ecuaciones parabdlicas que describen los perfiles de tension 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 ecuacion, c, viene dado por la diferencia entre el

valor de la tension en R=0 de las curvas TRT (d, (hkl) del polvo) menos el valor de Ac

(dBk'(TT) condicion de equilibrio). El factor de correccion, Ac, es el término que hay que

restar a los coeficientes independientes de cada una de las curvas parabdlicas 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 practicamente igual por lo

que se engloban dentro de una misma grafica).
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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 parabdlica siendo el perfil mas acusado el del estado T4
produciéndose un aplanamiento en las parabolas a medida que aumenta el tiempo de
tratamiento térmico. Las TRTr no estan equilibradas porque corresponden a “fases”

especificas.

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 tensibn mediante el polvo o

mediante el equilibrio.
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(a) (b)
Figura 4.8 Comparacion entre los perfiles de las TRTr y las TRT para el plano (311).

Si se comparan las graficas anteriores, Figura 4.8, se observan las siguientes

diferencias:

(1) El hecho de utilizar un valor de referencia do (hkl) en un uUnico estado de
precipitacion T4 genera un desajuste en el valor las tensiones entre las TRT y las TRTr
(dado por Ac).

(2) El valor de la tension en las curvas 4.8 (a) esta sobrestimado. Se introduce una

diferencia de 300 MPa al no utilizar la referencia adecuada.

(3) El valor de tension en T4, en el caso de las TRTr, es el maximo y disminuye con el
tiempo de tratamiento en el centro de muestra. Este es el comportamiento esperado

qgue no se manifiesta en el caso de las TRT.

Debido a la geometria cilindrica de las muestras y la textura de fibra inducida en la

direccién de extrusion se puede realizar el analisis de tensiones utilizando solamente
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una unica componente de tension. Esta componente da cuenta de los efectos mas

significativos respecto a las demas. La tensién deviadora en la direccion axial es:

O =O0x~0 (4.17)

HIDRO a5 |a tension residual

Donde 0. es la componente axial de la tensién y o
hidrostatica, o tension residual promedio de las tres componentes principales. Su

expresion es:

HIDRO — O ¥ Oy ¥ Oy (4.18)
3

Las componentes deviadoras de las TRTr, Figura 4.9, también se distribuyen de forma
parabdlica 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 extrusion. Para el caso de las TRTr (y las TRT) tienen
influencia tanto las tensiones residuales debidas al proceso de extrusion como las

debidas al proceso de temple.
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Figura 4.9 Componente deviadora axial de la TRTr para los cuatro planos analizados:
{311}, {111}, {200} y {220}.
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4.5 TENSIONES RESIDUALES MICROSCOPICAS

En una aleacién monofasica, las TR son el resultado de las incompatibilidades plastica
y térmica que se genera entre los cristales vecinos que conforman la aleacion durante
el proceso termomecanico. Como en las aleaciones de aluminio el CTE es constante
independientemente de la orientacion cristalina, las TRm son el resultado solamente
de la incompatibilidad plastica. Dicha incompatibilidad es debida al caracter anisétropo
de la deformacién que experimentan los granos cristalinos con distinta orientacion

durante el proceso de extrusion.

Se puede cuantificar el valor de las TRm mediante el del modelo del compuesto

extendido segun la expresion (4.1)

micro _ _TOTAL _MACRO
Ohk” =Ohk— —O (4.19)

Los perfiles de la componente deviadora de las TRm se muestran en la Figura 4.10.

100 — ———— 100 —m——m————r——r———r——r+—r———r———T4
801 TRm_deviadora_311 ] 801 TRm_Deviadora_111 ——1h
601 . 60 —1ggh
40 ] 40 ]

E 20:\-———~7—~—-—"; = 204 .

S S TTT—————————]

% 20 12 20— <
40 1 ° -a0] / \
60 1 -60! y
-80 1 -g0! ]
-100 -100

6-54-3-2-10123456 6543210123456
(@) Distancia al centro de la muestra (mm) (p) Distancia al centro de la muestra (mm)

100 +—+————rr————7T——— T 100 +—+——F—r——F———F———1——7—
801 TRm_Dewadora_ZOO 801 TRm_Deviadora_220
60 ] 60
40 401
= 20-\/ = 20K
o 0 : = - a 0
=3 -20 12 2
© 40 ] © -40]
-60 - -60 -
-801 ] -80 1
100 -100 +——1——7——r—r+—r—r+—rr T
6-5-4-3-2-101 2345686 6-5-4-3-2-1012 3 456
© Distancia al centro de la muestra (mm) (d) Distancia al centro de la muestra (mm)

Figura 4.10 Componente deviadora axial de la TRm para los cuatro planos principales.

La incertidumbre asociada a las tensiones micro es de 6MPa.
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Los perfiles de las TRm también describen un comportamiento parabdlico pero en este
caso su origen no es térmico, por diferencia del CTE (is6tropo), sino mecanico
(anisotropia de E y oy). El proceso de extrusion también genera TRm. Granos
adyacentes, con distinta orientacion, tienen una TRm diferente. Esta redistribucion de
los granos con distinta orientacion y respuesta mecanica es la causante de la
incompatibilidad plastica entre ellos. La capacidad que tiene unos granos respecto a
otros para deformar de modo diferente estd 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 estan definidos por una
curva oscilatoria, similar a una sefal de rizado, que da cuenta del cambio que
experimenta la tension cuando vamos de un grano al vecino. La envolvente de ese
perfil de rizado es la que describe, en nuestro caso, el comportamiento parabdlico
definido por la macrotension. En la Figura 4.11 (a) se muestra un esquema de como
los cristales se distribuyen a lo largo del eje de extrusion y (b) y como esa distribucion
genera una incompatibilidad plastica a través de la muestra, grano a grano, dando
lugar a un perfil parabdlico de tensién. No se ha encontrado en la bibliografia
resultados sobre perfiles de TRm en aleaciones monofasicas de aluminio. Si se
encuentran, sin embrago, estudios de perfiles de TRm en materiales compuestos de

matriz metalica.

Eje de extrusién

C\/"—g—‘\

L

\
(a) (b)

-

I
n

Figura 4.11 (a) Esquema de la distribucién de cristales en la aleacién con respecto al
eje de extrusiéon. (b) Perfil parabdlico de TRm debidas a la incompatibilidad plastica

entre granos con distinta orientacion.
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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
metalica de aluminio como para la del refuerzo ceramico). En este caso las tensiones
microscoépicas son de origen térmico debido a la diferencia de CTEs entre matriz y
refuerzo. Por lo tanto, es razonable pensar que su distribucion no ha de guardar
relacion con las TRm de caracter anisétropo, debido a la incompatibilidad plastica
entre granos vecinos de una aleacidn monofasica. También, se cuenta con que el
proceso de temple pueda modificar el estado de tensiones microscopicas inicialmente
generado en el proceso de extrusion. El analisis de las modificaciones introducidas por
el proceso de extrusion por un lado y el de temple por otro estd, sin embargo, fuera del

alcance de esta investigacion.

Las TRm se auto equilibran en las dimensiones del volumen de medida siempre que
este recoja un numero de granos estadisticamente representativo de la

microestructura del material.

Se ha hecho una estimacién del numero de granos contenidos en el volumen de
medida utilizado (1 x 0,1 x 0,08 mm?®) Figura 2.10. Considerando granos cubicos de
lado 4 ym (valor medio entre la longitud transversal y longitudinal de los granos, Figura
3.3), el numero de granos contenidos en el volumen de medida es de 125000 granos
aproximadamente. Por lo que el nUmero de granos se puede considerar representativo
del material. En estas circunstancias, la condicién de equilibrio que cumplen las TRm

para los granos dentro del volumen de medida viene dado por la expresion:

hkl

thklcmicro — (420)

Donde o,,,  es la tensidon microscopica para cada plano analizado y f, su fraccién en

volumen. Para todos los planos y estados de tratamiento térmico se cumple la
condicion de equilibrio local de las TRm. En la Tabla 4.11 se muestran los valores de
tensiones microscopicas en el centro de la muestra, R=0, para cada uno de los planos

y estados de tratamiento térmico.
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TT Posicion ___TRm (311) TRm (111) __ TRm (200) _ TRm (220)
T4 0 20 -35 26 9
15 20 -39 29 -6
-3 21 52 38 1
45 24 74 54 14
15 20 -39 29 6
3 21 52 38 1
45 24 -74 54 14
1h 0 13 1 8 32
15 -1 2 10 -29
-3 -6 -1 15 -20
45 1 -27 24 -6
15 -1 2 10 -29
3 6 11 15 -20
45 1 -27 24 6
10h 0 20 -8 2 7
15 20 -8 2 5
-3 18 -1 4 1
45 16 15 6 10
15 20 -8 2 5
3 18 11 4 1
45 16 15 6 10
100h 0 6 2 6 17
15 5 3 ¥ 15
-3 3 4 -6 9
45 1 7 5 2
15 5 3 -6 15
3 3 4 6 9
45 1 7 5 2

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 ecuacion (4.20) a los datos recogidos en la Tabla 4.11, considerando la

fraccion en volumen de cada uno de los n planos:

(@™ (311) + (™ (1) + (£1000 ™ (200)) + (£,,,0™*(220)) = 0 (4.21)

y también la condicion dada por la ecuacion (4.4), se llega a que se cumple la

condicion de equilibrio local a lo largo de un diametro 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
posicion a través de la muestra. Se alcanza la condicion de equilibrio local en cada
posicion de medida. El punto negro en cada una de las graficas se ha calculado

usando la ecuacion (4.21).

Los valores de tension mayores se dan en el estado T4. La diferencia entre los valores
de tensién 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 relajacion en las

TRm, como se detallara en el ultimo apartado de este capitulo.

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 analisis 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 aleacion.
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Figura 4.13 Comparacion entre los perfiles de la componente axial en estado T4 de la
TRMy las TRTr de los cuatro planos (311), (111), (200) y (220).

De la grafica 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 monofasicas de
aluminio no es en absoluto despreciable. Su distribucién obedece, de la misma
manera que la TRM, a un perfil parabdlico debido al proceso de extrusion 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 separacion de tensiones en
una aleacién monofasica nos permite calcular el estado de las TRm y su distribucion a

lo largo de las dimensiones de la muestra.
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Figura 4.14 Perfil de la componente axial de tension 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 mdédulo elastico, E, de granos vecinos. Por contra, el proceso

anterior genera la TRm por diferencia en el limite elastico.

En resumen, la presencia de TRm juega un papel importante en el estado tensional de
una aleacion monofasica. Estos resultados ponen de manifiesto que si se describe el
comportamiento de la tension macro en una aleacion monofasica mediante los
cambios que se observan en las distancias interplanares de una unica familia de
planos, como se llevdo a cabo en trabajos anteriores [82], no se obtiene toda la
informacion del estado tensional completo de las TR del material. Dependiendo del
plano que se analizara (y suponiendo éste como representativo del comportamiento
macroscopico) se tendria un valor de la macrotension residual sobrestimada o
subestimada con respecto al valor de la tensidn macroscopica que se tendria
analizando la contribucion de las familias de planos principales. Seria como describir el

estado tensional de un material compuesto a través de una unica 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 mecanica de granos que
comparten frontera. Asi 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
desorientacién alcanzaran distinto grado de deformacion total (elastica + plastica) ante
una accion externa. Este hecho es debido a la dependencia de las constantes

elasticas y del limite elastico con la orientacion cristalografica.

El proceso de extrusion introduce una distribucién de deformaciones no homogénea
en el material a dos niveles. En el primer nivel, macroscépico, existe un gradiente de
deformacioén a lo largo del eje radial de la barra extruida. Este gradiente es producido
por la friccion del material con la matriz de extrusién en la superficie de la barra. Esta
friccidon no se produce en el interior del material y, al ser una barra de seccion cilindrica

el gradiente tiene simetria axial.

En el segundo nivel, el microscépico, se genera una deformacién plastica distinta en
cada familia de granos del policristal. Este hecho induce una tension 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 analisis de las TRI en la aleacibn monofasica como para
predecir el estado de tensién intergranular entre dos cristales individuales dentro de un
policristal se ha contado con los modelos elastoplasticos habituales. Cada grano se
comporta como una inclusién en el interior del policristal. Las propiedades mecanicas
del policristal vendran dadas por el valor promedio de la respuesta mecanica 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 modulo y limite elastico de
los granos adyacentes. Se han considerado dos variantes del modelo DMLE que
permiten abordar los calculos en dos partes. En primer lugar se ha considerado el
caso microestructural mas sencillo para calcular la tension intergranular; es decir, un
bicristal. En esta descripcion, se ha considerado que el bicristal esta formado por dos
cristales con distinta orientacién y, por tanto con distinta respuesta mecanica. Se

considera una tensién uniaxial a lo largo de la direccion 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 analitica y rigurosa la tension residual intergranular generada al
someter dos granos a la misma deformacion (isodeformacioén). Esto servira para la
segunda variante del modelo, mas elaborado. La segunda variante del modelo DMLE
es una extension del anterior y considera un grano individual rodeado de varios
granos, con los que comparte frontera para el calculo de la TRI. Este modelo intenta
extrapolar el modelo del bicristal a un modelo mas realista que tenga en cuenta la
microestructura del policristal. Los calculos utilizando esta variante del modelo se
analizan mediante elementos finitos, en particular el software COMSOL multiphysics
[137].

4.6.1 Determinacion 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 cristalografica determinadas. Solo es posible obtener TRI si se
puede determinar la deformacién de un solo grano o una familia de granos con igual
orientacion. Esta informaciéon se encuentra en las TRm. Por lo tanto, el valor promedio
de las TRI, para dos familias de planos con distinta orientacién, se pueden calcular,

como la diferencia entre tensiones residuales microscopicas entre ambas familias:
Ginter ((hkl) _ (h'k'l')) — Gmicro (hkl) _ Gmicro (h'k'l') (422)

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 ecuacion
(4.22) son reciprocas 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 reciprocas). Para cada una de las
interacciones posibles, se han calculado las TRI a partir de los valores de tensiones
microscopicas de la Tabla 4.11. Se muestran a continuacién, los valores de las TRI en
todos los estados de TT y para todas las posiciones de medida a lo largo del diametro

de las muestras.
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1T Posicion  TRI (111)-(200)  TRI (111)-(311) TRI(111)-(220)  TRI (200)-(311) TRI (200)-(220) TRI (311)-(220)
T4 0 -61 -55 -26 6 35 29
-1,5 -68 -59 -33 9 35 26
-3 -90 -74 -54 17 37 20
-4.5 -128 -97 -88 30 39 9
1,5 -68 -59 -33 9 35 26
3 -90 -74 -54 17 37 20
45 -128 -97 -88 30 39 9
1h 0 -7 14 33 21 40 19
-1,5 -12 9 27 21 39 18
-3 -26 -5 9 21 35 14
-4,5 -50 -28 -21 22 29 7
1,5 -12 9 27 21 39 18
3 -26 -5 9 21 35 14
45 -50 -28 -21 22 29 7
10h 0 -9 -28 -1 -19 9 27
-1,5 -1 -28 -3 -18 7 25
-3 -14 -29 -1 -15 3 18
-4.5 -21 -31 -24 -10 -4 6
1,5 -1 -28 -3 -18 7 25
3 -14 -29 -1 -15 3 18
45 -21 -31 -24 -10 -4 6
100h 0 9 -3 -15 -12 -23 -11
-1,5 9 -2 -12 -1 -21 -10
-3 10 1 -4 -9 -15 -6
-4.5 12 7 8 -5 -4 1
1,5 9 -2 -12 -11 -21 -10
3 10 1 -4 -9 -15 -6
45 12 7 8 -5 -4 1

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 tensién en valor absoluto. La TRI entre granos blandos
(definidos por los planos (200) y (311)) son las que presenta un valor de tension
intergranular minimo. En el estado de maxima tension 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 atenua en 10h y 100h.

En las gréficas de las Figuras 4.15 a 4.17 se observa como para todos los planos la
TRI es maxima, en valor absoluto, en la superficie y minima 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 solo se muestran 6.
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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 estan
experimentando fendmenos de traccidn y compresion durante los tratamientos
termomecanicos a los que ha sido sometido el material. Por un lado los granos durante
la extrusién experimentan una deformacion a lo largo de la direccion de extrusion
como si estuvieran sometidas a un ensayo de traccién uniaxial (equivalente al que se
produce en un ensayo de traccion uniaxial), y por otro lado, durante el temple,
experimentan un proceso similar a un ensayo de compresion. Por lo tanto las TRl en la
superficie se pueden considerar mas intensas debido a que se combinan ambos
efectos y se intensifica debido a la elevada friccién que experimenta la superficie de la

barra durante el proceso de extrusion.

Las TRI calculadas representan un valor promedio correspondiente a un gran nimero
de fronteras de granos en una zona de la muestra. En el siguiente apartado se
demostrara que utilizando los modelos elastoplasticos bien establecidos en la literatura
[138] [139] es posible determinar una expresién analitica de las TRI a partir de las
interacciones entre dos granos vecinos. Ademas, es posible generalizar las
interacciones a un numero mayor de primeros granos vecinos como paso intermedio a

la descripcion de las TRI en un policristal.
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4.6.2 Modelizacién de TRm intergranulares.

Los modelos policristalinos auto-consistentes consideran a cada grano como una
inclusiéon in-homogénea en el medio (policristal) que los rodea. La relacion que
describen estos modelos entre la tension y la deformacion puede ser lineal, modelos
elastoplasticos o no lineal, modelos visco-elastoplasticos. Uno de los primero modelos
auto-consistentes capaz de dar una respuesta a como se produce la deformacion de
un cristal en el interior de un policristal fue propuesto por Kroner [140]. Este modelo
asume que un cristal en el interior del policristal se puede considerar como una
inclusion elipsoidal en un medio homogéneo infinito [112], y que la deformacion que
experimenta la inclusién en el medio es uniforme. Se trata de un modelo utilizado en el
analisis de materiales multifasicos donde existen fases distintas que se encuentran
dispersas en una matriz. También es valido para el caso de una aleacién monofasica

al asumir la hipoétesis del modelo del compuesto extendido.

Este resultado se utiliza para calcular las propiedades elasticas de un grano en funcion
su orientacién respecto al resto de granos del policristal. Se admite de esta manera,
que el comportamiento mecanico del policristal es un valor promedio del que posee
cada uno de los cristales que lo conforman. Esta es la visién que ofrecen los modelos
de Voight (isodeformacion) y Reuss (isotension). Pero como los modelos anteriores
son modelos elasticos, es necesario hacer una extension del problema al régimen
elastoplastico. Para ello se ha utilizado el modelo de plasticidad cristalina de Taylor-
Bishop-Hill [141], [142], que considera que la deformacién plastica en un cristal se
produce por el deslizamiento de unos granos con respecto a otros. El deslizamiento
ocurre a lo largo de ciertos planos cristalograficos, los planos de deslizamiento, y
dentro de ellos en ciertas direcciones cristalograficas, direcciones de deslizamiento a

cada familia de granos.

El inicio de la deformacion plastica por deslizamiento en un monocristal viene dado por

la Ley de Schmid [52], que establece que el comienzo de la deformacién se produce
cuando se alcanza el valor de la tension de cizalla critica resuelta, Tccr. Para el

aluminio se considera el sistema de deslizamiento primario (111)[101], que es la que
entra en juego durante el proceso de extrusién [143].De modo que se tiene la siguiente

relacion [144]:

Tccr ™= M - Oy (423)
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Donde M es un factor geométrico dependiente de la orientacion del cristal denominado

factor de Schmid y Zccr el valor de la tensién critica de cizalla resuelta.

Para el calculo de oy se ha considerado el valor de la tension critica 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 7ccr, debido a que la composicion

de la aleacion Al-4%Cu-0,1%Fe es similar a la de |la aleacion 2014Al.

De esta forma se ha podido determinar el factor de Schmid y posterior limite elastico
para cada orientacion. Es el factor de Schmid el que introduce el caracter anisétropo
del comportamiento mecanico de un monocristal. En la Tabla 4.13 se dan, para cada

orientacion, los valores maximos del factor de Schimd y el valor del limite elastico

asociado.
(111)/ (200)/ (311)/ (220)/
cos® 0,82 0,58 0,52 0,82
cosA 0,33 0,71 0,85 0,50
M 0,27 0,41 0,45 0,41
oy (hkl) (MPa) 118 78 72 78

Tabla 4.13 Valores de limite elastico obtenidos para cada orientacion a partir de los

factores de Schmid calculados.

Los angulos @ y A de la Tabla 4.13 son los angulos formados entre la direccién de la
tension aplicada y la normal al plano y a la direccion de deslizamiento

respectivamente.

Es necesario establecer unos rangos de tension que permitan acotar los valores de
TRI y TRm tanto experimentales como tedricos. Por lo tanto, junto con la
determinacion del limite elastico para cada orientacion, es interesante estimar el limite
elastico de un policristal formado por cristales cuyas propiedades mecanicas son las
de la Tabla 4.13 y comprobar que se encuentra dentro de los valores aportados por la
literatura para una aleacion de aluminio. De esta manera, se podra comparar el limite
elastico del policristal de aluminio con los resultados obtenidos mediante el modelo del

policristal.

Se han propuesto diversos modelos para calcular el limite elastico de un policristal a

partir de los valores de limite elastico de cada uno de sus cristales [142], [146].
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Por un lado, el modelo de Sachs propone calcular el limite elastico de un policristal
como el promedio del limite elastico 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 limite elastico de un

material policristalino sin textura es:

oy=2.237 T, (4.24)

Este modelo asume, por tanto, la existencia de un uUnico sistema de deslizamiento
activo en cada grano (isotension). 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 funcién de la densidad de probabilidad de las

mismas.

En este caso <M> = 0,385 por lo tanto, segun el modelo de Sachs, el valor del limite
elastico para un policristal de la aleacién 2014Al vendria dado por: oy= 83 MPa. Este
valor proporciona el limite inferior de la resistencia que tendria un policristal bajo un

estado de ensayo de traccion uniaxial.

Otro de los modelos que permite calcular el valor del limite elastico de un policristal es
el propuesto por Taylor [148], [149]. En este modelo se asumen un estado de
isodeformacion para los granos en el interior del policristal. Segun la bibliografia [150],
[141], [151], el factor de Taylor, para aleaciones de aluminio fcc viene dado por m=3,1.
Este factor proporciona el limite superior para el limite elastico de un policristal de
aluminio. Varios autores encontraron que este valor para el factor de Taylor esta en
concordancia con los datos experimentales obtenidos para el aluminio y que este
limite superior esta cerca del valor real [152]. Por lo tanto, segun el modelo de Taylor,
el valor del limite elastico para un policristal de la aleacién estudiada seria de oy= 99
MPa.

Resumidamente, se puede afirmar que la distribucién no uniforme de la deformacion
en el policristal da lugar a tensiones residuales entre granos cristalinos. El hecho de
suponer modelos de deformacion elasticos perfectamente plasticos implica asumir un
limite superior de tensién, dado en este caso por el valor del limite elastico del
policristal. Por lo tanto, la magnitud de las tensiones residuales no puede exceder el
valor del limite elastico del policristal considerado para cada una de las escalas de

analisis. Es decir si analizamos la TRI en un policristal el valor maximo de tensién lo
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impondra la cota superior del limite elastico de cada cristal, 99 MPa segun 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 modulo y limite elastico. Estos granos se
comportan como el refuerzo ceramico 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 moédulo mas bajo, y en el caso del {311} también el
valor mas bajo del limite elastico. En comparacion con un material compuesto serian la
matriz metalica. La familia de planos {200} presenta una peculiaridad, los granos
pertenecientes a dichas familias de planos son los mas blandos, segun el valor del
maodulo, pero presenta un valor del limite elastico intermedio. Lo mismo sucede con los
granos pertenecientes a las familias de planos {220}. Estos se caracterizan por tener
un valor del médulo elevado y un valor del limite elastico intermedio por lo que se
consideraran granos intermedios. Se resumen en la Tabla 4.14 los valores de las

propiedades mecanicas para cada plano.

(hkl) E(hkl) (GPa) V(hkl) o, (hkl) MPa M (factor de Schimd)

311 69,0 0,35 72 0,45
1M1 75,5 0,34 118 0,27
200 63,2 0,36 78 0,41
220 72,0 0,34 78 0,41

Tabla 4.14 Propiedades mecanicas segun la orientacion cristalografica.

La deformacién plastica se producira antes en los granos “blandos” pertenecientes a
las familias de planos {311} que en los granos rigidos, los orientados segun la
direcciéon [111]. Segun el factor de Schmid, los granos pertenecientes a las familias
{200} y {220}, deformaran plasticamente cuando alcancen la misma deformacion
elastica, tratandose de granos intermedios desde el punto de vista de la plasticidad
[128]. El valor del limite elastico es mayor en los granos pertenecientes a la familia de
planos {111}, los denominados granos duros, puesto que necesitan mayor tension
para alcanzar la zona plastica que el resto de las familias de planos {200}, {220} y

{311} que representan granos “blandos”.
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Dependiendo del valor del limite elastico, 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 limite elastico para cada
orientacion, y es el principio en el que se asienta este trabajo para explicar el origen de
las tensiones microscopicas intergranulares y el desarrollo del Modelo de Bicristal de

Diferente Mddulo y Limite Elastico, DMLE, como se vera en el siguiente apartado.

4. 6.3 Modelo DMLE de bicristal

El modelo DMLE de bicristal proporciona un valor de la tensién intergranular entre dos
granos con distinta orientacion. Una vez cuantificada la TRI, los valores de tensién
intergranular, junto con el andlisis de la microestructura, mapas de orientaciones
cristalograficas, es posible estimar un valor de la tension intergranular en la zona

barrida por dicho mapa de orientaciones.

Aunque el estado de tension entre un grano y sus vecinos es de caracter triaxial,
donde el sistema granos - vecinos esta 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 hipétesis de partida:

1. Material no-isétropo, homogéneo, policristalino

Partiendo del ejemplo de un monocristal sometido a una deformacién uniforme, que no
induce un estado de tensiones residuales, se llega al caso de un bicristal formado por
granos cristalinos con distinta orientaciéon donde una deformacién a compresion
genera una tension residual intergranular, TRI. El objetivo del modelo propuesto es

obtener la expresion de esa tension residual intergranular, TRI.

Se parte del caso mas sencillo, donde se aplica una carga a compresion a dos
cristales con distinta orientacion. Se supone que el médulo elastico es distinto entre los
dos cristales. La generalizacion al caso del bicristal, en principio, considera que el
moédulo elastico es igual para ambas orientaciones, no asi el limite elastico, pero
durante el desarrollo del modelo si se asumira que cada orientacion analizada posee

un modulo elastico y un limite elastico distinto.
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En la Figura 4.18 se muestra esquematicamente la respuesta de dos cristales
individuales, uno de ellos (111) y el otro (200) y de un bicristal ante la aplicacion de
una carga uniforme en compresion. La respuesta es distinta: en el caso de los cristales
individuales no se desarrollan tensiones residuales y en el caso del bicristal si. Se
consideran cristales con orientacion (111), azul, y con orientacién (200), rojo. En cada

uno de los cristales individuales representados se produce una deformacion uniforme

Monocristal homogéneo no-isétropo

)
|

111

Oy

{

Ovi11

200

pero con un reparto de la deformacion elasto-plastica distinta entre cada uno de ellos

Figura 4.18 Comportamiento de monocristales homogéneos, no isétropos.

it

M, -
S
e

En la Figura 4.19 se esquematiza el caso para un bicristal homogéneo no is6tropo
formado por dos cristales con distinta orientaciéon y respuesta mecanica .Después de
la deformacion a compresion se genera en el bicristal un desequilibrio debido a la
diferencia existente entre el limite elastico del cristal (111) y el cristal (200). El limite
elastico es mayor en el cristal (111) que en el cristal (200). El cristal (200) deforma
plasticamente pero el (111) no. Como resultado, el cristal (111) se queda en
compresion y el cristal (200) en traccion al eliminar la carga externa y alcanzar el
equilibrio mecanico. Considerando también el equilibrio de momentos de flexién, el
cristal (111) (compresion) tiende a estirarse, mientras que el cristal (200) (en tensién) a
comprimirse. Las flechas amarillas indican el estado de tension residual inducida en

cada cristal después de la eliminacion de la carga a compresion.
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Bicristal homogéneo no-isétropo
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Oy 200 |~ forpe e -
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Figura 4.19 Comportamiento de un bicristal homogéneo, no isétropo.

2. La deformacion es constante para los granos del policristal: isodeformacion.

Se supone que la bajo el estado de tensién aplicada externa, la deformacion de cada
grano individual es la misma de la misma manera que en el modelo de Taylor-Bishop-
Hill. La hipotesis de isodeformacion considera que la deformacion ¢ es uniforme para
todos los granos y proporciona un limite superior para la tensién de plastificacion del
agregado policristalino. Esta tension de plastificacion viene dada por el limite elastico
calculado para cada orientacion. En la figura 4.20 se describe el efecto de
isodeformacion en un policristal bajo el efecto de una carga. La asuncion de
isodeformacion proporciona resultados de tensiones muy proximos al comportamiento

real de los materiales policristalinos [153].

Isodeformacion

La deformacién g; es uniforme para todos los granos

Figura 4.20 Esquema de isodeformacion. La deformacién que experimenta cada grano

es la misma.
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3. Las TRI se generan en el proceso termomecanico.

Las TRI se deben al hecho de que las TRm (tipo IlI) no son nulas y estas se originan,
durante el proceso termomecanico de extrusion y temple debido a la anisotropia que
provocan dichos procesos en las constantes elasticas de material, E y oy. De esta
forma durante el temple, un frente de enfriamiento rapido, ver Figura 4.21, se propaga
por el interior de la muestra provocando un gradiente térmico desde una temperatura
superior de 5302C hasta una temperatura de 20°C. Este gradiente térmico provoca una
contraccion en la red cristalina similar a la que se produciria en un ensayo de
compresion. Las zonas externas de la probeta cilindrica, regiones donde la
temperatura es menor, obligan a las zonas internas, que se encuentran a una
temperatura mas elevada con la red cristalina mas dilatadas por el alto coeficiente de

dilatacion de los metales, a que estas se contraigan.

De esta forma, aplicando el modelo de bicristal a una probeta cilindrica sometida a un
proceso de temple, Figura 4.21, se infiere que las zonas calientes entran antes en
régimen plastico en funcion de la orientacion de los granos de dichas zonas. Por lo
tanto, considerando el equilibrio de tensiones, otra vez tenemos que los granos con
orientacion {111}, mayor modulo y limite elastico, estan en compresion mientras que

los granos {200} se encuentran en traccion.

Frente de enfriamiento rapido

—_— —
Tsuperior Tsuperior

Tinferior Tinferior

Figura 4.21 Frente de enfriamiento rapido producido durante el temple en la muestra
cilindrica considerando que dicha muestra es un bicristal formado Unicamente por dos

familias de granos cristalinos {111} (azules) y {200} (rojos).
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El objetivo del modelo de bicristal es obtener una expresion genérica de la tension
residual intergranular que se induce por el proceso de extrusion y temple entre granos
con distintos valores de mddulo y limite elastico funcidn de la orientacion de cada uno
de ellos. Para ello se asume que el modulo elastico y el limite elastico dependen de

cada orientacion hkl es decir E(hkl) # E(h’k’l") y oy(hkl) # oy(h'k’l)".

Para generalizar el modelo a cualquier orientacion (hkl) se supone un material

homogéneo, bi-cristalino no isétropo formado por dos cristales A y B. El cristal A con

orientacion (hkl) y el cristal B con orientaciéon (h'k’l").

Dependiendo de la respuesta mecanica del bicristal a una deformaciéon a compresion
se tienen tres posibles casos a analizar la tension intergranular generada una vez
retirada la carga que induce a la deformacién a compresion.

Ova . 9vs

o o o o
(a) EA>EBy E_Y:ZELBB (b) EA> EBy E_:‘\SELBB (C) EA< EBy E_ EB

En la Figura 4.22 se representan de forma grafica los tres casos descritos a través de

diagramas de tensién deformacion esquematicos.
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Figura 4.22 Respuesta mecanica del material bajo los tres supuestos planteados en el
desarrollo del modelo de bicristal
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Haciendo un analisis detallado para cada uno de los supuestos planteados, se llega a
una expresion para la tension integranular en la que interviene el modulo de Young y

el limite elastico de cada orientacion, Figura 4.23.
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A B
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los cristales Ay B Omax = Oy, — Oyg
OvA | .
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A B H ' r Oy — Oy
Ovg | i /. ]» ] B

Tension a compresion | ) )
cristal A; Cp i/ i Tensién entre los cristales A and B cuando B alcanza su

valor de limite elastico E
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Tension a traccion A \
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Deformacion o — Tension residual intergranular)

plastica cristal B
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Deformacion plastica
del bi-cristal

Tension a
traccion cristal B

Figura 4.23 Expresién analitica y representacion grafica de las TRI obtenidas para los

tres casos posibles en el modelo del Bicristal.

Para las tres posibilidades que se presentan, en funcion de la respuesta mecanica de

cada cristal, Figura 4.22, se obtiene la misma expresion para la tension intergranular:

o, (NKDE(NKT) - o, (WKT)E(hKI)
(E(hk1) + E(h'kT)

"R [(hkI) - (WKkT)] = (4.25)

La TRI depende tanto del limite como del médulo elastico de cada uno de los cristales

que intervienen en la interaccion. Expresando el valor del limite elastico en funcién de

la tension critica de cizalla resuelta, 7ccr , la expresion (4.25) adopta la forma:

E(h'kT) E(hkl)
M hkl) ~ M h'kT) (4.26)

(E(hkn) +E(MNKT)

"R [(hkd) - (WK 1)) = 27 en
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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 orientacién del material de interés en este
trabajo. Los valores se han calculado a partir de la ecuaciéon (4.25). Se refleja el
caracter reciproco de estas tensiones y que la magnitud maxima alcanzada no llega a
superar el limite elastico para cada orientaciéon. Como el modelo desarrollado es para
un bicristal, se analizaran las interacciones dos a dos. Se obtiene de esta forma 12
interacciones posibles, contando las reciprocas. Los resultados de la TRI para cada
tipo de interaccibn 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

ningun caso (b).

oNTER (hKI) — (h'k’l') (MPa)

(111) < (200) 23
(1) < (311) 37
(111) > (220) 35
(200) < (311) 13
(200) <> (220) 10
(311) < (220) 3

Tabla 4.15 Valores de la TRI obtenidos a partir del modelo DMLE de bicristal.

Caso (a) Caso (c)
E,> Eg Er<Eg
111- 200 200 - 311
111-311 200 - 220
111-220 311-220

Figura 4.24 Clasificacion de las interacciones intergranulares segun 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 asi excepto para la TRI
entre los granos mas 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 desviacion estandar, es
de 4 MPa.

El modelo proporciona valores mas bajos de tension porque solo tiene en cuenta la
interaccion entre dos granos vecinos. Sin embargo el valor calculado de las TRI
engloba un numero de granos mayor, ya que proporciona una tension promedio de un
gran numero 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 tensidon mayor si intervienen granos
duros, con mayor modulo y limite elastico, en la interaccion. El modelo DMLE tiene en
consideracion tanto el médulo como el limite elastico para cada grano. Los valores de
tension mayores vuelven a estar relacionadas con los granos duros pertenecientes a la
familia de planos {111}, y los valores mas bajos se dan cuando estan involucrados

granos blandos, aquellos cuya familia de planos es {311}.

TRI TRI
(Experimentales) Modelo DMLE de

(MPa) bicristal (MPa)

(111) « (200) 61 23

(111) < (311) 55 37

(111) « (220) 26 35

(200) « (311) 6 13

(200) « (220) 35 10

(311) « (220) 29 3

Tabla 4.16 Valores de las TRI calculadas (a partir de las TRm) y teéricas obtenidas
segun 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 vias se infiere que, en ninguno de los casos el
valor de la TRI puede superar el valor del limite elastico de cada orientacion,
independientemente de cual sea el del agregado policristalino. Asi 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

limite elastico establecido por la ley de Schmid para cada orientacion.

En resumen, ante un mismo valor de carga externa aplicada, los granos blandos e
intermedios alcanzan la deformacion plastica quedandose en un estado de traccion
mientras que los granos duros no deforman plasticamente (o deforman menos que los
granos blandos), quedandose en un estado de compresion. EI comportamiento es
similar al de un material compuesto, donde la matriz (granos blando e intermedios) se
deforma plasticamente y se encuentra en un estado de traccion con respecto a las
particulas de refuerzo ceramico: los granos duros actuan como estas particulas; no
alcanzan la deformacién plastica y se quedan en un estado de compresién en el

interior de la matriz.

4.6.4 Modelo DMLE de Policristal (6 primeros vecinos)

A partir de la expresion de la tensién intergranular para el bicristal se ha extendido el
analisis para un policristal donde se considera la interaccion 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 aleacidon entre el centro y la superficie de la muestra, Figura 4.25.
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Microestructura parar=0 Microestructura parar=R

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, tipica de las aleaciones
extruidas donde las componentes de mayor intensidad son la [111] y [100], paralelas a
la direccion de extrusion. Cerca de la superficie, a 5 mm del centro, aunque la muestra
sigue teniendo textura de fibra, se observa la aparicién de la componente [311] y [220]

aunque esta ultima presenta una fraccion en volumen mucho menor que las demas.

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, varia
de grano a grano. Por este motivo no se ha llegado a asociar un valor de tension
intergranular promedio a un area barrida por un mapa de orientaciones. Para ello seria
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 sélo se ha realizado una aproximacién a nivel local, a cada una de las
secuencias de primeros vecinos establecidas, Figura 4.26, se le asigna un valor de

tension dada por los valores de la TRI del modelo DLME de bicristal.
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B
A B

A
A B

A

Secuencias primeros vecinos en r = 0.

B
B B
A
B B
B
Cc
A Cc
A
A C
A

B
A C
B
C C
A

Secuencias primeros vecinos en r =R,

Figura 4.26 Secuencia primeros vecinosenr=0yenr=R.

Por tanto en la idealizacién del policristal, segun 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 ultimo presenta una fraccién en
volumen muy pequefa. 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 clasificacion a sus propiedades mecanicas.
En el modelo DMLE de Policristal se han considerado dos casos:

(A) No se considera endurecimiento por deformacion.

(B) Si se considera endurecimiento por deformacion (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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Secuencias primeros vecinos en el centro de la muestrar=0

B B
A

A B
B

Secuencia 1: Secuencia 2: Secuencia 3:
6 interacciones (200)-(111) 5 interacciones (200)-(111) 3 interacciones (200)-(111)
<TRI>=23 MPa 1 interaccion (200)-(200) 3 interaccién (200)-(200)
<TRI>=19 MPa <TRI>=12 MPa

Figura 4.27 Valor promedio de la TRI en las secuencias de primeros vecinos en r = 0.

Secuencias primeros vecinos cerca de la superficier = R.

Secuencia 4: Secuencia 5: Secuencia 6
3 interacciones (200)-(311) 3 interacciones (200)-(111) 1 interaccion (111)-(111)
3 interacciones (200)-200) 2 interacciones (200)-(311) 3 interacciones (111)-(311)
<TRI>=7 MPa 1 interaccion (200)-(220)  2interacciones (111)-(200)
<TRI>=10 MPa <TRI> = 26 MPa
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
maximo de la tension 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 reciprocas se
compensan sin superar el valor de la TRI dada por el modelo de bicristal para esa
interaccion. 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 maxima tension

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

interaccion que produce mayor tension.

Los valores de la tension intergranular dada por el modelo DMLE de bicristal se
comportan como el limite 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 deformacion plastica no
se establece cudl es el limite real de tensién intergranular de la TRI ya que los granos

no alcanzan la deformacion plastica.

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 deformaciéon provocan que un
grano que esté favorablemente orientado para iniciar el deslizamiento con la tension
aplicada no pueda deformarse antes que el grano adyacente, orientado menos
favorablemente. De esta forma, para que se produzca la deformacion en el policristal,
la tensidn aplicada ha de ser mayor y ésta se reparte entre los granos favorables o no
a la deformacién sin superar el limite elastico dependiente de la orientacién de cada

conjunto de granos.

(B) Modelo DMLE de Policristal con endurecimiento.

Para intentar dar una aproximacion mas realista del policristal se ha introducido una
funcién de endurecimiento en el comportamiento plastico de los granos en el modelo
de elementos finitos. De nuevo se ha considerado, para la modelizacién, las
secuencias de primeros vecinos representativos del centro de la muestra (secuencia 1)
y de la superficie (secuencia 5). La geometria utilizada en ambos casos ha sido la de

un grano central con forma hexagonal rodeado de seis primeros vecinos.

El modelo supone un sélido lineal e isétropo (mecanica del medio continuo). Hay que
resaltar que la realidad del material es otra, las secuencias de primeros vecinos es una
simplificacién en si misma ya que estos a su vez estan rodeados de un mayor niumero
de granos que afectan al valor de la tension. Las condiciones de contorno impuestas
tienen en cuenta la geometria axial del problema: sélo se producen desplazamientos

en la direccion de extrusion.
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Figura 4.29 Geometria 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 solo tienen lugar en el eje z, paralelo a la direccion de extrusion.
Pero en este caso se produce deformacion plastica de los granos. En las Figuras 4.30
y 4.31 se presentan los resultados de la simulacion para la secuencia 1 y para la
secuencia 5 considerando una funcion de endurecimiento.

Figura 4.30 Modelizacion en COMSOL del policristal definido por la secuencia 1 de
primeros vecinos.
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Porcién: Stress tensor, local coordinate system, 33 component (MPa)

Figura 4.31 Modelizacion en COMSOL del policristal definido por la secuencia 5.

El policristal de la secuencia 1 esta formado por un grano blando rodeado de seis
granos vecinos duros. El rango en el que varia la TRI promedio para el policristal de la
secuencia 1 varia entre 80 MPa — 120 MPa. El valor de la TRI supera en 2 MPa el
valor del limite elastico de los granos duros de 118 MPa. El problema radica en que la
TRI promedio del policristal supera el valor de tension maxima impuesto por Taylor (99
MPa) que se ha considerado como el limite superior. Esta discrepancia puede estar
asociada a la textura del material que, segun algunos autores [147], puede
incrementar el valor del limite elastico en una direccién con respecto al limite elastico
del policristal.

Sin embargo en el caso del policristal descrito por la Secuencia 5, los resultados
obtenidos estan 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 varia entre 70 MPa - 98 MPa.

En resumen, los modelos DMLE planteados proporcionan una estimacion del valor
maximo que puede alcanzan la TRI para las distintas condiciones de policristal
analizado: bicristal sometido a compresion, policristal sin deformacion y con

deformacion por endurecimiento.
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4.7 RELAJACION TENSIONES RESIDUALES Y FLUENCIA
4.7.1 Relajacion de tensiones residuales macroscépicas y microscoépicas.

En este trabajo, el proceso de relajacion de tensiones residuales se estudia a través
del proceso de aplanamiento de los perfiles parabdlicos con el tiempo de tratamiento

térmico. El proceso de relajacion se observa tanto en las TRM como en las TRm.

Por ejemplo en el analisis de la TRM, para la componente axial, se parte de un valor
maximo de tension 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 tensién macroscépica desaparece con 100h de
recocido a 200°C. En el caso de las componentes radial/tangencial los valores de
tensién en r = 0 coinciden y partiendo de un valor de tension maxima en T4 de 237

MPa se llega a un valor de 39 MPa en 100h.

Para el caso de las microtensiones, el proceso de relajaciéon se manifiesta de forma
evidente en las graficas de la Figura 4.12 donde se representan los valores de la TRm
para cada plano, estado de TT y posicién a lo largo del eje diametral de la muestra.
Los valores de tensién mayores se dan en T4 y disminuyen a medida que aumenta el
tiempo de TT. El proceso de relajacion 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 relajacién, inducido por las propias microtensiones.

Los perfiles de TRTr también dan cuenta del proceso de relajacion para todos los
planos analizados. Por ejemplo en el caso de la TRTr axial del plano 311 se parte de
una tensién 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 tension.

En el proceso de relajacion de estas tensiones se reproducen caracteristicas comunes

que se resumen en:

(1) Se parte de un estado de precipitacion, T4, donde la tension residual es maxima y
los perfiles de tensiones describen una parabola, con la curvatura mas acusada en un

eje diametral de la muestra.

(2) La curvatura disminuye con el tiempo de tratamiento térmico hasta alcanzar el valor
minimo en 100h. Es decir, se produce un aplanamiento en los perfiles parabdlicos de
tension residual. El valor de la tension en el centro de la muestra también experimenta

una disminucion con el tiempo de tratamiento.
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Se ha establecido que el factor cinético, que describe el proceso de relajacion de

tensiones residuales viene dado por:

Factor cinético = a R? (MPa) (4.27)

Donde a es el parametro que da cuenta de la curvatura de la parabola en unidades de

MPa/mm? 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 aR? (MPa) para la
TRM, las TRTr y las TRm. Como el comportamiento de las componentes radial y
tangencial coincide en r = 0, se considera solo una de ellas para describir su
comportamiento durante el proceso de relajacion 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 disminucién de su valor a medida que aumenta el tiempo de tratamiento
térmico; es decir, se produce una relajacion que permiten obtener parametros cinéticos

propios de los mecanismos de fluencia.

El factor de proporcionalidad y viene dado por el cociente entre los factores cinéticos
radial y axial, y permite obtener una relacién entre la componente de la tensién axial y
radial para resolver las ecuaciones diferenciales y obtener los parametros cinéticos

que describen el proceso de fluencia.

TRM
Factor cinético (MPa) T4 1h 10h 100h
Axial -507 -198 -50 -20
Rad/Tan -391 -160 -50 -20

Yy (TRM) =0,3

Tabla 4.17 Valores del factor cinético aR? (MPa) de la tensién residual macroscopica

para las componentes axial y rad/tan.
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TRTr (311)
Factor cinético (MPa) T4 1h 10h 100h
Axial -219 -23 -74 -44
Rad/Tan -125 -104 -49 -9
y =06
TRTr (111)
Factor cinético (MPa) T4 1h 10h 100h
Axial -1046 -352 -9 -38
Rad/Tan -823 -207 -25 -20
y =12
TRTr (200)
Factor cinético (MPa) T4 1h 10h 100h
Axial -197 -116 -44 -8
Rad/Tan -172 -107 -35 -6
y =08
TRTr (220)
Factor cinético (MPa) T4 1h 10h 100h
Axial -108 -25 -14 -42
Rad/Tan -68 -49 -1 -132

y =16

Tabla 4.18 Valores del factor cinético aR? (MPa) para la tensién residual total

recalculada, TRTr, para las componentes axial y rad/tan y para cada uno de los planos

analizados.
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TRm(311)
Factor cinético (MPa) T4 1h 10h 100h
Axial 288 -123 -74 -44
Rad/Tan 264 62 -10 -4
y =0,16
TRm (111)
Factor cinético (MPa) T4 1h 10h 100h
Axial -538 -154 -7 -17
Rad/Tan -409 -166 -74 -29
y =36
TRm (200)
Factor cinético (MPa) T4 1h 10h 100h
Axial 311 82 7 12
Rad/Tan 214 22 13 1
y =0,74
TRm (220)
Factor cinético (MPa) T4 1h 10h 100h
Axial 400 173 36 62
Rad/Tan 354 137 22 156
y =1.2

Tabla 4.19 Valores del factor cinético aR? (MPa) para la tensién residual microscépica:

para las componentes axial y rad/tan y para cada uno de los planos analizados.
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4.7.2 Correlacion entre la relajaciéon de TR y los mecanismos de fluencia

Los parametros cinéticos que describen un ensayo de fluencia se pueden deducir a

partir del proceso de relajacién de tensiones residuales.

De acuerdo con la literatura [156], [157], [158] y considerando la condicién de fluencia
en estado estacionario se asume que la velocidad de deformacién efectiva, €, es

funcion de la tension y de la temperatura segun la expresion:

£.=f(@)N(T) (4.28)

Donde (5) = \/(1/2)(01 —0,)% + (0, — 03)%2 + (0, — 03)? es la tensién de von Misses y

f y h son funciones especificas de la tension & y de la temperatura T respectivamente

que vienen dadas por:
f(©0)=K'a" (4.29)

Donde K" es una constante y n es el exponente de tension. La funcion h describe un

comportamiento tipo Arrhenius segun la expresion:
h(T)= K exp (-22) (4.30)

Donde K™ es una constante, Qg es la energia de activacion 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 deformacion de las componentes principales, € (con i =1, 2, 3) para un

estado triaxial de tensiones viene dado por:

t=2"2 (010 )K exp (- 2) (4.31)

Donde o, es la tensién hidrostatica: o, = (1/3) (04+0+03) 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 relajacion de tensiones

residuales esta controlado por el mismo mecanismo que gobierna el proceso de
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deformacion por fluencia. De acuerdo con esto, los parametros obtenidos en fluencia y
los obtenidos mediante un proceso de relajacion de TR han de ser similares. Estos
procesos difieren entre si en que en un ensayo de fluencia la tensién aplicada es
constante y se registran valores de deformacién en funcion del tiempo (a una tension
constante dada) mientras que en el proceso de relajacion de tensiones residuales la
tension total (TR) varia en el tiempo en tanto que el proceso ocurre para una

deformacion total que es constante. Se tiene entonces que &= Egjast+€plast= Cte por lo

tanto éelast='éplast

Segun la ley de Hooke generalizada,
c1=m[(1-u)e1+u(£2+s3)] (4.32)
Derivando la ley de Hooke se llega a
&= 2[61-205,)] (4.33)

8= [(1-0)62-064] (4.34)

Y aplicando la relacion £¢j55t=-£piast S€ llega a:

€4 =(01-02)nK exp (- %) =-% [64-2u6,] (4.35)
€=- 1/2 (01-02)nK exp ( %) =-% [(1-0)&2-ud, | (4.36)
Siendo

(5'2= (%) (5'1 ; Oo= (%) 0'1+C (437)

Obteniendo finalmente:

. 1 n Q
g1= -m (01-02) KE exp (- R—_?) (438)

. (2v-1) n Qr
02= "3 a2y (04-02) KE exp (' RT) (4.39)
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Se necesita obtener una relacién entre o4 y 0, para resolver el sistema de ecuaciones
diferenciales (4.38) y (4.39). En este caso la relacion entre ambas componentes viene
dado por el factor de proporcionalidad que no es mas que el cociente entre el factor
cinético aR® de la componente axial y radial, Tablas 4.15, 4.16 y 4.17. Se tiene

entonces que;

o, =— (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 varia segun

el plano estudiado.

Las constantes elasticas que aparecen en las ecuaciones (4.38) y (4.39) también
varian en funcion del plano estudiado. Asi, para el estudio de la relajacién de la TRM
se emplean los valores de las constantes elasticas del material dadas porv=0.33y E
= 70 GPa y en el caso de las TRTr y las TRM se utilizan las contantes elasticas de
difraccion dependientes de la orientacién. De esta forma se tienen en cuenta factores
microestructurales y la anisotropia del policristal en el proceso de relajacion de

tensiones.

Es importante sefalar 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 _ 1 n Qr
s =Tty (1Y) () tKEexp (-51) (4.41)
1 _  (u-1) 1 ,\" Qg
i () (D tKEexe (1) (4.42)

Las ecuaciones (4.41) y (4.42) son las ecuaciones de ajuste para las curvas de

evolucién del factor cinético aR? frente al tiempo de tratamiento térmico a 200°C.

Para poder obtener soluciones a las ecuaciones (4.41) y (4.42) hay que fijar un valor
maximo de la energia de activacion Qgr y de las constantes que dependen de la

microestructura. Se ha utilizado como valor de referencia para la energia de
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activacion, la energia asociada a la autodifusion del aluminio en la red de 134 kJ/mol a
una temperatura de 473 K (200°C) [159].

A partir de las ecuaciones (4.41) y (4.42) se obtiene los valores del exponente de
tension y de la energia de activacion para el proceso de relajacion de todas las TR
estudiadas, ver Figuras 4.32, 4.33 y 4.34.

600 T T T T T T T T T T T T T
4 , TRM 4
4004 v |
] '1 Axial ]
— 200- ]
N _
S 0o oo e
¥ . 14
o -2004 ¥ ]
| /Rad/Tan ]
4004 + n=3 .
500, Q.= 135 kJ/mol |
77071020 30 40 50 60 70 80 90100110

Tiempo (h)

Figura 4.32 Evolucién del factor cinético aR? de las componentes de la tension

macroscoépica con el tiempo de tratamiento a 200°C.

El comportamiento del factor cinético aR? 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 tensiéon macroscépica. Por un lado, la componente axial parte de un estado de
traccién que disminuye hasta alcanzar un estado de relajacién total. Por otro lado, las
componentes radial/tangencial parten de un estado de tensién a compresion que
evoluciona hasta alcanzar la relajacion total. Desde el punto de vista macroscépico,
esto es debido a que el proceso de temple ha generado un estado de traccién en el
centro de la muestra y este estado de tension se relaja con el tiempo de tratamiento. El
caracter deviador en favor de la componente axial también se ve reflejado en el

proceso de relajacion.

Las curvas de relajacion de las TRTr, Figura 4.33, y de las TRm, Figura 4.34, pueden
describirse atendiendo a la clasificacion de granos duros y blandos (debido a que en
las ecuaciones potenciales interviene el valor del médulo de Young para cada familia

de planos). Por un lado, la relajacién 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 compresion y se relaja hasta alcanzar un valor de esfuerzo practicamente
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 tratara y los granos blandos como la matriz [86].

El proceso de relajacién es rapido, practicamente la tensién residual esta relajada en
el estado de tratamiento de 10h, para todas las TR analizadas: Macroscopicas,

microscopicas y totales.
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Figura 4.33 Curvas de relajaciéon de las TRTr para los cuatro planos estudiados.
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Figura 4.34 Curvas de relajacion de las TRm de los planos analizados.

A partir de los parametros cinéticos obtenidos, exponente de tension y energia

activacion, Tabla 4.20, se pueden extraer conclusiones sobre los mecanismos

de
de

deformacion plastica que estan teniendo lugar en la muestra durante el proceso de

relajacion de tensiones residuales.

se

Los valores obtenidos estan en consonancia con los valores esperados que
de

de

encuentran en la bibliografia para este tipo de materiales [160]. EI mecanismo
deformacién que gobierna el proceso de relajacién de TR es el de movimiento
dislocaciones. Es el mecanismo tipico bajo un exponente de tensién,n =3 yde n=5y

el mas comun en materiales policristalinos [161], [162].

Los mecanismos de deformacion en fluencia por movimiento de dislocaciones incluyen
dos procesos que, de acuerdo con los parametros cinéticos obtenidos, estan en
concordancia con los procesos de relajacion 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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TENSION Qg (kJ/mol) n
TRM 135
TRTr_311 135 3.4
TRTr_111 135 3,5
TRTr_200 130 45
TRTr_220 130 4
TRm_311 135 B
TRm_111 135 3,4
TRm_200 135 55
TRm_220 135 5

Tabla 4.20 Parametros cinéticos de fluencia obtenidos a partir del proceso de

relajacion de tensiones residuales.

Por lo tanto se puede establecer que el mecanismo que gobierna el proceso de
relajacion de tensiones residuales es un mecanismo similar al de la fluencia
convencional por movimiento de dislocaciones. Es l6gico pensar que ambos procesos
estan gobernados por mecanismos de deformacidon comunes, ya que tanto en la
relajacion de TR como en fluencia, intervienen el tiempo, un esfuerzo aplicado y la

temperatura.

Se observan discrepancias, en los valores del exponente de tension obtenidos para las
TRm de los planos {200} y {220}, Tabla 4. 20. Se esperaria obtener un unico valor del
exponente de tensién, 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 obstaculos presentes en la red. Ambos procesos
son independientes y cuando se dan ambos mecanismos en un material, el proceso de
deformacién por fluencia, lo controlard el proceso mas lento. En este caso, la
obtencion de distintos exponentes de tensidén no se asocia con la presencia de dos
mecanismos de deformacién en la aleacion. Esto sélo seria posible bajo ciertas

condiciones distintas a las analizadas en este trabajo [163]. Por ejemplo el material
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tendria que experimentar cambios en su velocidad de deformacién o en la temperatura

o una transformacion superplastica [164].

Para cada plano analizado, las ecuaciones (4.41) y (4.42) tienen en cuenta las
diferencias entre las constantes elasticas de cada plano: moédulo de Young y
coeficiente de Poisson. Por lo tanto, el analisis de cada plano se realiza de forma
independiente con respecto a los demas y se parte de valores de tensién distintos para
cada uno de ellos (Tablas 4.18 y 4.19). Asi, para cada familia de granos se tiene un
estado de tension distinto, y estas diferencias en la tension son las que contribuyen a

las diferencias en el exponente de tension, n.

La energia de activacion obtenida para todos los casos es muy parecida, 130 - 135
kd/mol, concuerda con los valores aportados en la literatura y es muy préximo al valor
de la energia de autodifusién de los atomos de aluminio en su propia red, de 134
kd/mol [159]. Un hecho llamativo es que la energia de activacion sea practicamente la
misma en todos los casos ya que un aumento o disminuciéon de Qg lleva asociados
cambios microestructurales debidos al proceso de deformaciéon. Puede que el hecho
de trabajar a una temperatura constante de 200°C no favorezca un cambio en la
energia de activacion pero si 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, y, presenta un
caracter fenomenoldgico que describe la forma en que se produce la relajacion en las
componentes principales de tension. Se puede establecer que cuando el factor de
proporcionalidad y es mayor que la unidad, la componente radial/tangencial se
encuentra en traccion 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
relajacion de tensiones residuales es el movimiento de dislocaciones y se han
obtenidos los parametros cinéticos caracteristicos de este comportamiento en fluencia
n =3y Qr = 135 kJ/mol (valores de la macro). Se considera que el desarrollo de las
ecuaciones potenciales, para ajustar los datos experimentales de relajacion de TR, es

correcto y que se han extraido resultados coherentes.

Para finalizar, si se compara el proceso de relajacion de la matriz de un MCMM [19]
con la aleacion de aluminio monofasica 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 relajacion aunque si que esta presente, inducido por el proceso de relajacion de la

TRM, pero inhibido por la presencia del refuerzo ceramico.

Como en el caso de la aleacion monofasica las diferencias entre las propiedades
mecanicas no son tan acusadas como en el caso de los MCMM, no se inhibe el
comportamiento natural de las TRm y tanto su distribucién en forma parabdlica como

su proceso de relajacion se manifiestan de wuna forma mas intensa.
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5. CONCLUSIONES

Se ha realizado un estudio multiescala de las tensiones residuales macroscoépicas y
microscopicas en muestras de una aleacion monofasica de aluminio sometidas a
procesos termomecanicos de extrusién, solubilizacion y temple. El estudio se ha
llevado a cabo mediante difraccidén de radiacién sincrotrén. Los resultados obtenidos
se complementan entre si. Algunos de ellos concuerdan con resultados presentes en
la bibliografia, como es el caso de las macrotensiones. Otros, los mas novedosos,
como en el caso de las tensiones residuales intergranulares, abren un nuevo campo
que precisa de nuevos resultados experimentales para poder establecer una
radiografia completa del estado tensional a esta escala. Las conclusiones mas
relevantes del trabajo realizado en esta tesis doctoral son las que a continuacion se

describen.

5.1 TENSIONES RESIDUALES

e El proceso de enfriamiento rapido o temple tras un tratamiento a temperatura
elevada genera un perfil parabdlico de tensiones en muestras con simetria
cilindrica. El estado de tensiones que se genera tiene caracter deviador en
favor de la componente axial, y las tensiones son de traccion en el centro de la

muestras y de compresioén en la superficie de la mismas.

e Se ha desarrollado una nueva metodologia de calculo de TR: “Método de las
parabolas”. Este método permite calcular los perfiles de TR conocida la tension
en un solo punto de la muestra, bajo las condiciones de simetria cilindrica y de

muestras sometidas a un proceso de enfriamiento rapido o temple.

e Por otro lado, el método de las parabolas junto la imposicion de la condicion del

equilibrio mecanico, permite obtener un valor de referencia libre de tensiones,

dgk'(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}.

e La evolucion del parametro de referencia para los distintos planos y

tratamientos térmicos dBk'(TT), esta controlado por el estado de precipitacion

de los materiales. La evolucion en el tiempo de dBk'(TT) presenta un

comportamiento similar al de las curvas de envejecimiento del material.
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e Se alcanza el equilibrio, macroscoépico y microscopico, para todos los casos.

Esto es relevante teniendo en cuenta que el valor de dBk'

(TT) empleado es
siempre el mismo (para las macrotensiones y para las microtensiones) aunque

variacon el TT.

e Se ha desarrollado un modelo: “Modelo del Compuesto extendido” que permite
aplicar el método de separacién de tensiones, establecido en materiales
compuestos, en materiales monofasicos policristalinos. Para ello, se equipara
una fase con un conjunto de granos con igual orientacion cristalografica. Cada
conjunto de granos con igual orientacidon cristalina presenta una respuesta
mecanica distinta a la de granos vecinos con otra orientacion. Esta diferencia
entre las propiedades mecanicas de granos con distinta orientacion, pone de
manifiesto la presencia de tensiones residuales microscopicas intergranulares,
TRI, cuya presencia no se tiene en cuenta en los calculos para el caso de las

aleaciones monofasicas.

e Se han propuesto dos modelos denominados DMLE basados en las diferencias
entre el modulo y limite elastico de agregados cristalinos con distinta
orientacion, con el fin de entender la naturaleza de las tensiones residuales
intergranulares en materiales monofasicos. Estos modelos son: “Modelo DMLE
de Bicristal” y “Modelo DMLE de Policrisital”. A partir del modelo DMLE de
Bicristal”, se deduce la tension que existe entre dos granos vecinos con distinta
orientacion, unicamente por las diferencias entre sus constantes elasticas y
disposicion de la direccion de esfuerzo. Por otro lado, el Modelo DMLE de
Policristal, permite extrapolar el comportamiento del bicristal a un ndmero de
granos superior, es decir aporta informacién de la tension que se genera entre

un grano con sus primeros vecinos, con aquellos que comparte frontera.

5.2 RELAJACION DE TENSIONES RESIDUALES Y CORRELACION CON LOS
MECANISMOS DE FLUENCIA.

e Se observa un proceso de relajacion de tensiones residuales a partir del
aplanamiento de los perfiles parabdlicos de tensiones residuales a medida que

aumenta el tiempo de tratamiento térmico a 200°C.
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e Se ha establecido un nuevo factor cinético, aR?, asociado a la curvatura de los
perfiles parabdlicos de TR que da cuenta del proceso de relajacion de

tensiones residuales.

e La evolucion del factor de proporcionalidad, y, definido como el cociente entre
el factor cinético de la componente axial y el de la radial/tangencial tiene
caracter fenomenoldgico en el proceso de relajacion de TR. Cuando el factor
de proporcionalidad, y, 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 compresion 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 traccién en T4 hasta un estado relajado después de 100h.

e Los mecanismos que gobiernan el proceso de relajacion de tensiones
residuales son los mismos que los de un proceso de fluencia convencional. Se
han obtenido parametros cinéticos como los que describen el proceso de
fluencia: el exponente de tension, n, y la energia de activacién, Qr. Se deduce
que es el movimiento de dislocaciones el que gobierna el mecanismo de

relajacion de TR.

5.3 TRABAJO FUTURO

Para profundizar en el estado de tensiones residuales en un material monofasico
teniendo en cuenta la presencia de tensiones residuales microscopicas intergranulares
se necesita realizar mas medidas experimentales de difraccion de radiacién sincrotrén
o neutrones y realizar mapas de orientaciones mediante EBSD barriendo todo el
diametro de la muestras. La correlacion entre estos datos experimentales nos daria
mapas de tensiones intergranulares en el interior de las muestras. Este procedimiento

se llevaria a cabo realizando:

e Medidas de la distancia interplanar en muestras de polvo de aluminio en los
mismos estados de precipitacidon que las muestras masivas para obtener un
valor de referencia mas optimizado con respecto al que se ha utilizado en este
trabajo (polvo de aluminio en estado T4). Después, se realizaria una

comparacion 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 parabolas).

Llevar a cabo el estudio, mediante EBSD en 2D y 3D de la microestructura de
la muestra en el mayor numero de posiciones posible a lo largo de toda la

seccion diametral.

Mejorar el Modelo DMLE del policristal que permita obtener una expresion de la
tension intergranular promedio para cada una de las secuencias de primeros
vecinos analizadas. Esto se haria con una mayor precision debido a la
obtencién 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 tension intergranular en cada una de las zonas
analizadas con los resultados de las tensiones totales y la tension

macroscopica.

Realizar el estudio de tensiones residuales a distintas escalas para distintos
procesados, como la laminaciéon y la unién por fricciébn batida de distintas
aleaciones de aluminio monofasicas. 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 metodologias basadas en las ecuaciones de equilibrio segun el caso.

Completar una base de datos de valores de referencia do para distintas
aleaciones y estados de precipitacién medidos a través del método del polvo y
del método del equilibrio de tensiones. Esta base de datos, aunque conlleva un
trabajo exhaustivo, permitiria disponer de valores tabulados de d, para distintos
materiales con distintos procesados y bajo distintas condiciones e tratamientos

térmicos.

En cuanto al proceso de relajacion de tensiones residuales se realizaria un
estudio de las mismas a distintas temperaturas, 220°, 240° y 300° C para
constatar como y cuanto el incremento de la misma acelera el proceso de

relajacion.
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