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En este trabajo se presenta la evolución microestructural y
mecánica del hierro Armco procesado mediante
Deformación Plástica Severa a través de la técnica-ECAP.

Se demuestra como al igual que el ser humano desde su
nacimiento, mediante su correcta formación puede llegar a
ser una persona de bien. De igual manera el hierro Armco,
un material inicialmente blando y poco resistente, luego
de ser sometido a Deformación Plástica Severa mediante
las condiciones correctas de procesamiento pasa a ser un
material con interesantes propiedades mecánicas y
microestructurales (combinación resistencia-ductilidad).
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RESUMEN 

Se ha obtenido Hierro Armco con tamaño de grano ultrafino a través de deformación plástica 

severa por medio de extrusión en canal angular de sección constante (ECAP) a temperatura 

ambiente, utilizando una matriz con ángulo interno Ф=90°, y un ángulo de ψ=37° que define el 

arco externo de curvatura donde los dos canales se interceptan. El material fue procesado 

siguiendo la ruta de BC a diferentes números de pases (1, 2, 3, 4, 5, 6, 7, 8 y 16 pases). La 

caracterización microestructural se llevó a cabo mediante diferentes técnicas como: EBSD, 

TEM, Rayos-X y TEM-EBSD. Para conocer la respuesta mecánica del material procesado por 

ECAP con respecto al material inicial se realizaron ensayos mecánicos de dureza, de tracción 

uniaxial, de fatiga de alto número de ciclos y de tenacidad a la fractura. Para conocer la 

estabilidad térmica del material deformado se efectuaron ensayos de calorimetría diferencial de 

barrido (DSC) y además se realizaron diferentes tratamientos térmicos de recocido junto a 

ensayos de tracción al material con dieciséis pases con el propósito de incrementar la ductilidad 

del material. Se emplearon diferentes modelos teóricos para estudiar el endurecimiento por 

deformación del material procesado por ECAP, así como el desarrollo de un nuevo modelo que 

predice la evolución de la fracción de HAGB con la deformación. 

El estudio microestructural reveló la reducción en el tamaño de grano junto con el incremento en 

la fracción de bordes de grano de ángulo grande al progresar la cantidad de deformación 

aplicada. La morfología del grano (relación de aspecto) junto a los valores de la densidad de 

dislocaciones geométricamente necesarias para el material con dieciséis pases mostró la 

posibilidad de poder impartir una mayor reducción en el tamaño de grano, obteniendo una 

microestructura con mayores fracciones de HAGB mediante aplicación de mayores 

deformaciones y con cambio en el modo de deformación. Las texturas obtenidas después de cada 

pasada presentan orientaciones predominantes con distribuciones continuas a lo largo de fibras 

de orientación con textura de corte simple.  

Según los ensayos mecánicos la resistencia del material se incrementa con la deformación hasta 

alcanzar un incremento en la resistencia de ~3 veces con respecto al material recocido. De igual 

manera la resistencia a la fatiga para el material con ocho pases se incrementó más del 190% con 

respecto al material inicial recocido. Un buen comportamiento a la tenacidad a la fractura fue 

encontrado para el material con ocho pases mediante la mecánica de la fractura elástica lineal. El 

estudio térmico de material mostró que la principal contribución a la energía almacenada del 

material provenía de las vacancias, siendo por lo tanto, las principales responsables de la 

saturación en la densidad de dislocaciones. Finalmente el estudio de la capacidad de 



endurecimiento por deformación del material deformado por ECAP reveló la existencia de dos 

etapas de endurecimiento caracterizadas por una etapa inicial de mayor endurecimiento seguida 

por una segunda etapa de menor endurecimiento. La reducción en la capacidad de 

endurecimiento para grandes deformaciones depende en gran medida de la reducción en la 

fracción volumétrica de las paredes celulares con el incremento en la deformación. El modelo 

propuesto para predecir la fracción de HAGB con la deformación presentó buenos ajustes para 

diferentes tipos de materiales metálicos procesados por deformación plástica severa.  

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 



ABSTRACT 

Ultrafine grain size Armco iron has been obtained through severe plastic deformation through 

equal channel angular pressing (ECAP) at room temperature, using a die with internal angle Ф = 

90 °, and an angle ψ = 37 ° defining the outer arc of curvature where the two channels intersect. 

Material was processed following the route BC with different number of passes (1, 2, 3, 4, 5, 6, 7, 

8 and 16 passes). Microstructural characterization was carried out using different techniques 

such as EBSD, TEM, X-ray and TEM-EBSD. For the mechanical response of the ECAP 

processed material with respect to the annealed one, hardness, uniaxial tension, high cycle 

fatigue and fracture toughness tests were performed. To understand better the thermal stability of 

the deformed material differential scanning calorimetry (DSC) tests and also various annealing 

heat treatments together with tensile tests were performed for the sixteen ECAP passes material 

in order to increase its ductility. Different theoretical models were used to study the strain 

hardening behavior of the ECAP processed material. The development of a new model that 

predicts the evolution of the fraction of HAGB with deformation is presented by the author. 

Microstructural examination revealed the reduction in grain size with the increase in the fraction 

of high angle grain boundaries at increasing deformation. The grain morphology (aspect ratio) 

together with the values of the geometrically necessary dislocation density for the material with 

sixteen passes showed the possibility of a further reduction in grain size obtaining a 

microstructure with larger fractions of HAGB through application of greater deformation in a 

different route. The textures obtained after each pass have predominant orientations with 

continuous distributions along the orientation fibers with simple shear texture. 

According to the mechanical tests the material strength increases with increasing deformation up 

to ~ 3 times with respect to annealed material. Similarly, the fatigue resistance of the material 

with eight passes is increased by over 190% compared with the annealed material. A good 

resistance to fracture toughness was found for material with eight passes by the linear elastic 

fracture mechanics. The thermal study of the material showed that the main contribution to the 

stored energy came from the vacancies, being therefore these primarily responsible for the 

saturation of the dislocation density. Finally, the study of the strain hardening capability in the 

ECAP deformed material revealed the existence of two hardening stages characterized by an 

initial stage of higher hardening followed by a second stage with lower hardening. The reduction 

in the hardening capacity for large deformations greatly depends on the reduction in the cell 

walls volume fraction with the increasing deformation. The proposed model to predict the 



fraction of HAGB with deformation presented good fits for different types of metallic materials 

processed by severe plastic deformation. 
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1 INTRODUCCIÓN 

Es bien conocido que el afino de grano es uno de los pocos medios que mejoran a la vez 

tenacidad y resistencia. El afino del tamaño de grano de los materiales, y de los metales en 

particular, es por lo tanto uno de los grandes desafíos tecnológicos para poder producir 

materiales de alta resistencia con tenacidad y ductilidad mejoradas. Es por esto que en los 

últimos años ha surgido un notable interés en la producción de metales con grano ultrafino, 

especialmente con fines de investigación, pero también ya con fines comerciales.  

Los materiales de grano ultrafino (UFG por sus siglas en inglés) pueden obtenerse por diversas 

técnicas y, entre ellas, las que se basan en procesos de deformación plástica severa (SPD por sus 

siglas en inglés). En estos procesos los materiales son sometidos a una presión hidrostática muy 

grande sin la introducción de cambios significativos en las dimensiones de la sección transversal 

de las piezas. Se han propuesto varios métodos de procesamiento basados en el principio de 

deformación plástica severa, siendo uno de éstos la extrusión en canal angular de sección 

constante (ECAP por sus siglas en inglés). 

Esta técnica produce un efecto apreciable en la microestructura y en el refinamiento del grano 

mediante el control de parámetros tales como la deformación impuesta entre pasadas a través de 

la matriz, los sistemas de deslizamiento que operan durante el proceso y los consecuentes 

patrones de corte. Sin embargo, estudios previos han demostrado que el refinamiento del grano 

al régimen submicrométrico y nanométrico da lugar a una pronunciada disminución en la 

capacidad de endurecimiento del material.  

Las consecuencias del refinamiento del tamaño de grano a temperatura ambiente son la aparición 

de paredes celulares, bandas de corte, y paredes de alta densidad de dislocaciones separando 

regiones de relativas bajas densidades de dislocaciones, generándose desorientaciones de la red 

con el incremento en la deformación dando lugar a la llamada recristalización dinámica continua 

(CDRX). Aunque los materiales de grano ultrafino pueden presentar un incremento de 2-3 veces 

en su resistencia con respecto al material en estado de recocido, también es verdad que los 

materiales de grano ultrafino presentan una inconveniencia mecánica debida a la falta de 

endurecimiento por deformación, como resultado de que el tamaño de grano es comparable con 

el del camino libre medio de la dislocación. Esta falta de endurecimiento promueve una limitada 

ductilidad homogénea. 
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El hierro ARMCO (ferrítico a temperatura ambiente) es un material de muy baja aleación en 

comparación con los aceros, por lo que es un material que en su estado inicial presenta una 

resistencia menor que la de cualquier acero. Sin embargo después de ser deformado severamente 

puede incrementar su resistencia hasta 3 veces con respecto al material inicial sin deformación 

severa. Desafortunadamente, al igual que todos los materiales metálicos, pierde en gran medida 

su capacidad de endurecimiento por deformación cuando se le somete a grandes deformaciones 

como las proporcionadas por procesos como ECAP. Sin embargo, de cara al futuro trabajo con 

aceros de mayor aleación, puede ayudar a entender mejor los mecanismos que intervienen en la 

reducción de la capacidad de endurecimiento del material debido a que la ferrita es uno de los 

materiales base de los aceros.    

Para entender la limitación en el endurecimiento por deformación del hierro ARMCO, en esta 

tesis se trata la dependencia del endurecimiento por deformación con la microestructura 

internamente deformada en muestras de este material deformado mediante extrusión en canal 

angular de sección constante (ECAP). Por esta razón se plantean los siguientes objetivos y el 

aporte de dicha investigación.    

1.1 OBJETIVO GENERAL 

Determinar los mecanismos responsables de la reducción en el endurecimiento por deformación 

del hierro ARMCO con tamaño de grano ultrafino debido la deformación plástica severa por el 

proceso ECAP.  

1.2 OBJETIVOS ESPECÍFICOS  

 Obtener microestructuras con diferentes tamaños de grano mediante deformación plástica 

severa por ECAP en hierro ARMCO a temperatura ambiente. 

 Caracterizar la evolución microestructural por técnicas de microscopia óptica, electrónica 

(SEM y TEM) y en especial por EBSD.  

 Evaluar las propiedades mecánicas tales como: dureza, resistencia a la tracción, tenacidad 

a la fractura y fatiga del hierro ARMCO con grano micrométrico (suministro) y ultrafino 

(procesado por ECAP). 

 Conocer la estabilidad térmica del material deformado por ECAP mediante ensayos de 

calorimetría diferencial de barrido (DSC).  

 Correlacionar la microestructura del material deformado con la reducción en la ductilidad 

homogénea del material mediante diferentes modelos matemáticos.  
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1.3 APORTE 

Mejora del conocimiento de los mecanismos de deformación activos para intentar mejorar la 

capacidad de endurecimiento por deformación del hierro ARMCO deformado por ECAP basados 

en el estudio a nivel microestructural de mecanismos y parámetros que intervienen durante la 

deformación plástica, tales como la densidad de dislocaciones, porcentaje de recristalización, 

tamaño de grano, entre otros, y que afectan a la cantidad de deformación plástica homogénea.  
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2 MARCO TEÓRICO 
 

2.1 DEFECTOS EN MATERIALES CRISTALINOS   

Todos los materiales cristalinos presentan imperfecciones o defectos que pueden ser puntuales, 

lineales, de superficie o defectos volumétricos, y que alteran localmente el arreglo regular de los 

átomos. Su presencia puede modificar significativamente las propiedades de los sólidos 

cristalinos. Un ejemplo son las propiedades mecánicas tales como: resistencia, ductilidad y 

tenacidad. También los procesos cinéticos, es decir difusión y transformación de fase, los cuales 

controlan la formación de la microestructura, son gobernados por la densidad y movilidad de los 

defectos presentes en el material. Por ejemplo los defectos puntuales median el movimiento de 

los átomos, las dislocaciones proveen ductilidad, los límites de grano a menudo hacen que los 

metales sean frágiles pero también resistentes al impedir el movimiento de las dislocaciones. Por 

lo tanto el conocimiento cuantitativo en las propiedades y comportamiento de estos defectos es 

importante [1].  

2.1.1 Defectos	puntuales.		
Todos los átomos en una estructura perfecta están en sitios atómicos específicos. En un metal 

puro son posibles dos tipos de defectos puntuales, a saber, un sitio atómico vacante sustitucional, 

y un sitio intersticial. Un ejemplo de estos defectos intrínsecos se muestra en la Figura 2.1.1 para 

una estructura cúbica simple. Se conoce que las vacancias y los intersticios se producen en 

materiales por deformación plástica y por irradiación de una partícula de alta energía. Además, 

estos defectos puntuales intrínsecos también pueden introducirse simplemente por el efecto de la 

temperatura, ya que para todas las temperaturas por encima de 0 K hay una concentración 

termodinámicamente estable.  

El cambio de la energía libre ∆ܨ asociado con la introducción de ݊ vacancias o intersticios en la 

red es: 

ܨ∆ ൌ ௙ܧଵݒ െ ܶ∆ܵ  

 

( 2.1.1) 
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Figura 2.1.1. Posibles defectos puntuales en un plano de una red cúbica simple. 

donde ܧ௙	es la energía de formación de un defecto, ܶ es la temperatura y ∆ܵ es el cambio en la 

entropía del cristal. La fracción en equilibrio de defectos correspondientes a una condición de 

mínima energía libre ݒ௘௤ viene dada por: 

௘௤ݒ ൌ ݌ݔ௧݁ݒ ൬െ
௙ܧ
݇ܶ
൰ 

 

( 2.1.2) 

 

donde ݒ௧es el número total de sitios atómicos y ݇ es la constante de Boltzmann.  

El defecto intersticial es creado eliminando un átomo desde la superficie e insertándolo dentro de 

un sito intersticial, y la energía para su formación es típicamente de 2 a 4 veces la energía para la 

formación de la vacancia. Por lo tanto la concentración de defectos puntuales intersticiales de 

acuerdo con la ecuación ( 2.1.2) suele ser muchos órdenes de magnitud más pequeña, y por lo 

tanto en metales en equilibrio térmico la concentración de intersticios puede despreciarse en 

comparación con la concentración de vacancias.   

Los átomos de impurezas en un cristal pueden ser considerados como defectos puntuales 

extrínsecos y juegan un papel muy importante en las propiedades físicas y mecánicas de todos 

los materiales. Los átomos de impurezas pueden ocupar dos diferentes tipos de sitios, como se 

muestra en la Figura 2.1.2. 

Vacancia

Átomo 
intersticial
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Figura 2.1.2. Posibles defectos puntuales extrínsecos en un plano de una red cristalina. 

Todos los defectos puntuales mencionados producen una distorsión local en la, de otra manera, 

red perfecta. La cantidad de distorsión y por lo tanto la cantidad de energía adicional en la red 

debido a los defectos depende de la cantidad de espacio entre los átomos en la red y el tamaño de 

los átomos introducidos [1].  

2.1.2 Fallas	de	apilamiento.		
Una falla de apilamiento es un defecto planar, y como su nombre indica, es una región local en el 

cristal donde se ha interrumpido la secuencia cristalina regular. Las fallas de apilamiento son 

creadas ya sea por eliminación de una capa atómica (falla intrínseca) o por la inserción de una 

capa extra (falla extrínseca). Las fallas de apilamiento no se esperan en redes cúbicas centradas 

en el cuerpo (bcc) o centradas en la caras (fcc) en planos con secuencias ABABAB… debido a 

que no hay un sitio alternativo para una capa de átomos A apoyada en una capa B. Sin embargo, 

muchos metales cristalizan en estructuras compactas, fcc y hcp, en las cuales los planos atómicos 

de la red están apilados en las posiciones mostradas en la Figura 2.1.3 en una secuencia 

ABCABC (fcc) o ABAB (hcp). Las fallas de apilamiento destruyen la perfección del cristal que 

las tiene, y la energía asociada por unidad de área de falla es conocida como la energía de falla 

de apilamiento. Típicamente los valores están en el rango de 1-1000mJ/m2 [1]. 

Las fallas de apilamiento pueden ser también creadas por desplazamientos cortantes. En la 

estructura ABCABC… si la parte de la mitad derecha se mueve como un cuerpo rígido de tal 

manera que A cambia a B, entonces la secuencia llega a ser ABCBCA… que es la misma 

secuencia de una falla intrínseca. Los bordes de macla en cristales fcc son defectos similares a 

las fallas de apilamiento. Un borde de macla separa dos cristales idénticos, cada uno de los 

cuales corresponde ya sea a su reflexión  o a una rotación de 180º del otro cristal. La secuencia a 

Átomo 
sustitucional

Átomo 
intersticial
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través de un borde de macla en un cristal fcc es …ABCACBA…, en el cual la capa A en el centro 

es compartida por los dos cristales.     

 

Figura 2.1.3. a) Ilustración esquemática de un plano atómico. Los átomos de la siguiente capa 
pueden colocarse ya sea en la posición B o C. El vector horizontal indica la traslación entre 
posiciones B adyacentes, mientras los vectores más cortos muestran la traslación en 2 pasos a 
través de la posición C. b) Fallas de apilamiento intrínseca y extrínseca en estructuras 
cristalinas fcc donde la secuencia normal de apilamiento de planos (111) es denotada por 
ABCA… 

 

Las fallas de apilamiento en materiales con estructura bcc son también de mucho interés, ya que 

la disociación de una dislocación en dislocaciones parciales con una falla de apilamiento, si es 

posible, facilita su deslizamiento. Las dislocaciones en metales bcc apenas se multiplican debido 

a la ausencia de fallas de apilamiento de baja energía, y se cree que esta es la mayor razón por la 

cual las dislocaciones, en particular las de tornillo, son mucho menos móviles en materiales bcc 

que las de metales fcc. La presencia de fallas de apilamiento puede jugar un importante papel en 

la plasticidad de los cristales.  

2.1.3 Granos	y	bordes	de	macla.		
Los bordes de grano son intercaras donde los granos del cristal de diferentes orientaciones se 

unen en un sólido policristalino. El arreglo atómico es irregular y la densidad atómica es 

generalmente baja en los bordes de grano. Similarmente a las dislocaciones estos son defectos 
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producidos accidentalmente durante la transformación de fase o por el trabajo mecánico. Los 

bordes de grano en materiales reales son a menudo curvados, pero para reducir la energía interna 

tienen la tendencia a ser planos, y además se reordenan a sí mismos para cambiar a un borde que 

mejor empareje los 2 granos, de muchos enlaces atómicos y menor espacio. Una clase de tales 

bordes de baja energía son los bordes de macla [2].  

Hay 2 clases de bordes simples, bordes de inclinación y de giro, los cuales se muestran en la 

Figura 2.1.4.     

 

 

Figura 2.1.4. Geometría de bordes de grano. a) Borde inclinado. b) Borde girado. θ es el 
ángulo de desorientación.  

 

La energía de un borde de grano se incrementa al aumentarse su ángulo de desorientación, pero a 

grandes ángulos comienza a disminuir mientras llega a estar cerca a otros bordes especiales de 

baja energía. Una clase especial de bordes de grano son las maclas los cuales se presentan para 

algunos ángulos específicos de la geometría del cristal. Las maclas no solo ocurren en el 

crecimiento del cristal sino también por deformación plástica. La Figura 2.1.5 compara la 

deformación por corte alcanzada por deslizamiento y la formación de una macla. La deformación 

por maclado, o el maclado por deformación, es importante a bajas temperaturas, especialmente 

en cristales de baja simetría en los cuales no están disponibles muchos sistemas de 

deslizamiento. También el maclado es importante para la transformación martensítica [2].   

θ

θ

a) b)
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Figura 2.1.5. a) Deformación de un cristal sujeto a un esfuerzo cortante. b) Por 
deslizamiento c) Por maclado. 

 

Los bordes de grano acomodan átomos de impurezas, a menudo causando la fragilidad de los 

mismos, proporcionando caminos para una rápida difusión, o permitiendo el deslizamiento de 

granos a lo largo de sus bordes dando lugar al fenómeno de superplasticidad. También sirven 

como sumideros y fuentes para defectos puntales y dislocaciones.     

2.1.4 Dislocaciones.		
Los metales deforman irreversiblemente por una fuerza mecánica que excede el límite elástico, o 

la resistencia a fluencia. Si una barra de metal de un sólo cristal se somete a un ensayo de 

tracción, deformará por deslizamiento como se muestra en la Figura 2.1.6, que es reconocido por 

la forma de escalones en la superficie, y donde el deslizamiento toma lugar a lo largo de un plano 

cristalográfico particular en una dirección particular. Sin embargo, el deslizamiento a lo largo de 

cada plano no se produce a la vez desde un lado de la superficie hacia el otro, sino que se 

produce escalón por escalón en el cuerpo de la muestra, por el movimiento de defectos lineales 

llamadas dislocaciones. La Figura 2.1.7 ilustra esquemáticamente el proceso de deformación, el 

cual es impulsado por la componente cortante de la tensión aplicada en el plano de deslizamiento 

en la Figura 2.1.6 [2]. 

a)

b)

c)

Esfuerzo cortante
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Figura 2.1.6. Deformación de deslizamiento de un cristal en un ensayo de tracción. 

 

Las dislocaciones son defectos lineales en la red cristalina que pueden ser de dos tipos: de cuña o 

helicoidales, como ilustran las Figura 2.1.8a y Figura 2.1.8b. El arreglo atómico es perturbado en 

y a lo largo de la línea de dislocación, y hay un campo de deformación característica a lo largo 

de él. Si el desplazamiento es paralelo a la línea de la dislocación, se forma una dislocación de 

borde, la cual cuenta con la mitad extra de un plano atómico en el lado comprimido. Por otro 

lado, un desplazamiento paralelo a la línea de dislocación forma una dislocación de tornillo 

alrededor de la cual la estructura periódica del cristal cambia a una espiral. En el caso de que la 

línea de la dislocación y el vector de desplazamiento no sean paralelos ni normales, forman un 

ángulo definiendo el carácter de la dislocación, que se definiría como una dislocación curvada 

(Figura 2.1.8), con un carácter de dislocación de borde por un lado y de tornillo por el otro, pero 

como una combinación de las dos en todos los demás sitios [2].            

a) b) c)
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Figura 2.1.7. Deformación de deslizamiento por el movimiento de una dislocación de borde. 

 

Figura 2.1.8. a) Ilustración esquemática de una dislocación de borde. b) Una dislocación de 
tornillo. c) Una dislocación mixta. La flecha indica el vector de Burgers. 

a)

b)

c)
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La línea de una dislocación de borde y el vector de Burgers definen un plano en el cual la 

dislocación se mueve. El movimiento de deslizamiento de las dislocaciones tiende a ocurrir en 

un plano y dirección cristalográficos particulares. La combinación preferible de plano y 

dirección del movimiento de la dislocación corresponde al sistema de deslizamiento observado. 

La dirección de deslizamiento es con más frecuencia la dirección vecina más cercana, y el plano 

de deslizamiento en los planos atómicos es el más ampliamente separado (que a su vez son los 

más compactos). Los vectores de Burgers y planos de deslizamiento comúnmente observados de 

dislocaciones se muestran en la Tabla 2.1.1 [2], y con las direcciones y planos más compactos.  

Tabla 2.1.1. Vectores de Burgers, direcciones y planos de deslizamiento de dislocaciones 
comúnmente observados en metales. La magnitud de los vectores de Burgers está dada en 
unidades del parámetro de red relevante. 

 

La energía de formación de una dislocación es mucho más alta que la de defectos puntuales 

debido al largo rango del campo de deformación elástica a su alrededor. La energía de una 

dislocación podría ser dividida en la energía del núcleo y la energía de la deformación elástica. 

Esta última puede ser evaluada por la energía de deformación almacenada en un cilindro hueco 

que rodea la línea de la dislocación. Viene dada por la teoría de la elasticidad lineal como:    

ௗܧ ൌ
ଶܾܩ

ߨ4
݈݊
ݎ
௖ݎ

 

 

( 2.1.3) 

 

donde G es el módulo de cizalladura, b es la magnitud del vector de Burgers, y r y rc son los 

radios interno y externo del cilindro  respectivamente [2]. 

2.2 MECANISMOS DE ENDURECIMIENTO 

Las dislocaciones son los portadores más eficaces de plasticidad en sólidos cristalinos. Bajo 

circunstancias normales, se generan fácilmente por procesos de convolución puramente 

topológicos como en fuentes de Frank-Read o por deslizamiento cruzado doble de dislocaciones 

de tornillo, que a su vez pueden producir nuevas fuentes de Frank-Read a niveles de tensión 
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relativamente bajos. En metales bcc al deslizamiento de dislocaciones en sus planos de 

deslizamiento se opone una resistencia de la red de una magnitud generalmente sustancial a bajas 

temperaturas, dándole a estos materiales una alta resistencia plástica intrínseca. En comparación, 

en metales puros de estructuras fcc y hcp la resistencia de la red en el mejor sistema de 

deslizamiento es normalmente muy pequeña, haciendo necesario introducir otros mecanismos 

extrínsecos para incrementar la resistencia plástica. Los mecanismos de endurecimiento más 

influyentes son:  

 La resistencia de la red 

 Endurecimiento por solución solida 

 Endurecimiento por precipitación 

 Endurecimiento por deformación 

Es de mencionar que el principal mecanismo que interviene durante el proceso de deformación 

del hierro ARMCO objeto de esta tesis es el endurecimiento por deformación, por lo que aquí se 

enfatizará este aspecto [3]. 

2.2.1 Resistencia	de	la	red.		
Una de las resistencias fundamentales al movimiento de las dislocaciones es la que la red ofrece 

un rango de temperatura donde la difusión no juega un papel importante. Esta resistencia de la 

red se puede considerar mecánicamente desde dos puntos de vista. El primero y principal es la 

resistencia al deslizamiento, ampliamente conocido como la resistencia de Peierls-Nabarro (PN), 

como resultado de las distorsiones pulsantes del núcleo de la dislocación mientras se mueve a 

través de la red, a menudo afectando dislocaciones de borde y tornillo. La segunda forma de 

resistencia es el arrastre de fonones derivados de la interacción de una dislocación móvil con las 

vibraciones térmicas de la red. 

En general la plasticidad debería iniciarse cuando el esfuerzo cortante aplicado en un sistema de 

deslizamiento pueda superar la resistencia cortante de la red. Por lo tanto la plasticidad causada 

por deslizamiento cristalográfico se inicia cuando el esfuerzo cortante resuelto en el plano de 

deslizamiento, en la dirección de deslizamiento, alcanza un valor crítico, el cual se conoce como 

la resistencia cortante de la red. Este criterio se conoce como la ley de Schmid el cual es 

satisfecho para experimentos en tracción, como se muestra en la Figura 2.2.1, según la siguiente 

ecuación: 

߬଴ ൌ  (2.2.1 ) ߦݏ݋ܿ߮ݏ݋଴ܿߪ
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donde ߪ଴ es el esfuerzo de tensión aplicado a fluencia, ߦ es el ángulo entre el eje de tracción y la 

normal ݊ del plano de deslizamiento, y ߮ es el ángulo entre el eje de tensión y la dirección de 

deslizamiento ݀ (paralelo al vector de Burgers). El factor geométrico que relaciona el esfuerzo 

aplicado con el esfuerzo cortante resuelto en el plano de deslizamiento se conoce como el factor 

de Schmid (݉):  

݉ ൌ
߬଴
଴ߪ
ൌ  (2.2.2 ) ߦݏ݋ܿ߮ݏ݋ܿ

Para metales bcc, existen desviaciones significativas de la ley de Schmid, las cuales fueron 

encontradas por Taylor y Elam en Fe [1, 3].   

 
Figura 2.2.1. Relación geométrica entre un plano de deslizamiento cristalográfico, su 
dirección de deslizamiento y la dirección de tensión en un cristal. 

 

2.2.2 Endurecimiento	por	solución	sólida.		
La incorporación de un constituyente secundario en un metal puro ofrece un medio muy flexible 

de endurecimiento. Los átomos de los elementos de aleación pueden agregarse en una variedad 

de formas y de tamaño creciente, desde átomos individuales de soluto dispersados 

aleatoriamente, incluso agrupaciones atómicas de soluto, hasta partículas precipitadas de 

segunda fase, las cuales podrían ser cizallables o no por dislocaciones. Estas diferentes formas de 

dispersión generan interacciones con las dislocaciones de diferentes resistencias y rangos. Las 

más importantes son las que resultan en interacciones elásticas con dislocaciones que causan ya 

sea una atracción local o una repulsión. Estas interacciones caen dentro de dos categorías: (a) La 

interacción en el tamaño del desajuste, donde un átomo de soluto, sustitucionalmente reemplaza 

un átomo de la red, ya sea un poco más grande o más pequeño que el átomo que reemplaza y (b) 

la interacción del módulo de desajuste, donde los átomos de soluto crean un ambiente local de 

diferentes propiedades elásticas.    
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Mientras las interacciones de átomos de soluto con dislocaciones en metales bcc tienen algunas 

características comunes con los metales fcc, la presencia de una resistencia de red fuerte a bajas 

temperaturas hace la superposición de los dos mecanismos (resistencia de la red y resistencia del 

soluto) bastante compleja. Esto es porque la resistencia de red a bajas temperaturas en metales 

bcc es predominantemente gobernada por dislocaciones de tornillo, mientras la resistencia al 

movimiento de dislocaciones de borde es generalmente de importancia secundaria. Adiciones 

sustitucionales de soluto elevan fuertemente la resistencia cortante en el rango de temperatura 

ambiente, mientras que incrementando la concentración de soluto para muchos elementos de 

soluto en realidad produce una reducción en la resistencia de la red a bajas temperaturas y resulta 

en un ablandamiento por solución sólida en lugar de un endurecimiento.  

2.2.3 Endurecimiento	por	precipitación.		
Ocurre cuando los elementos de aleación forman precipitados discretos con intercaras coherentes 

o incoherentes, pero también agregados de defectos puntuales e incluso cavidades nano-

escalares. Todos estos pueden interactuar con las dislocaciones para actuar como obstáculos a su 

deslizamiento, lo que puede incrementar significantemente la resistencia de un metal o aleación. 

Cuando los precipitados nuclean y crecen, interceptan los planos de deslizamiento de una manera 

aleatoria. Una dislocación deslizando debe o atravesar los precipitados o penetrar el arreglo de 

precipitados arqueándose entre los obstáculos, siguiendo el camino que ofrezca la menor 

resistencia. La tensión correspondiente a este mecanismo de corto alcance debe ser comparado 

con el requerido para superar el esfuerzo interno que los precipitados coherentes producen en los 

alrededores de la red.  

En muchas aleaciones, como Al-Cu, durante la transición al equilibrio de los precipitados 

ocurren fases metaestables. La estructura de la interface entre estas zonas y la matriz gobierna la 

cinética de su formación y crecimiento. La interface podría ser coherente, semicoherente  o 

incoherente. Las primeras zonas que se forman son pequeñas y coherentes. Por ejemplo en la 

aleación Al-Cu, los átomos de cobre nuclean plaquetas (conocidas como zonas GPI) en los 

planos del Aluminio {100} como se muestra esquemáticamente en la Figura 2.2.2. Ya que los 

átomos de cobre son más pequeños que los átomos de aluminio, la matriz a su alrededor se 

tensiona como se muestra en la Figura 2.2.2. 
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Figura 2.2.2. Representación esquemática de una sección {100} a través de una zona GPI en 
Al-Cu.   

 

Mientras el envejecimiento avanza, el número de átomos ܰ en cada precipitado, y la resistencia 

de éstos al corte se incrementan y las dislocaciones encuentran más fácil arquearse entre los 

obstáculos que pasar a través de ellos, como se muestra en la Figura 2.2.3. Bajo estas 

condiciones el esfuerzo de flujo es conocido como el esfuerzo de Orowan [1] ߬: 

߬ሺܱ݊ܽݓ݋ݎሻ ൌ
ܾܩ0.84
⋀

ൌ 0.84ܰିଵ ଷ⁄ ଵܿܩ ଶ⁄  

 

( 2.2.3) 

 

donde  ⋀ es el espaciamiento de Friedel (distancia que existe entre dos precipitados), ܿ es la 

fracción volumétrica de precipitados y ܩ y ܾ corresponden con el módulo de cizalladura y el 

vector de Burgers respectivamente. 

Cu

Al

Deformación 
en la matriz
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Figura 2.2.3. Mecanismo de Orowan. a) La línea arqueada entre los obstáculos hasta que los 
segmentos en P y P’ son paralelos. Entonces ellos se atraen y se juntan. b) La línea se mueve 
hacia adelante dejando los lazos de Orowan alrededor de los obstáculos.  

  

2.2.4 Endurecimiento	por	deformación.		
El endurecimiento por deformación fue abordado por primera vez por Taylor. Este mecanismo 

tiene lugar como resultado de la interacción de los campos de deformación de dislocaciones 

mientras más y más se generan durante el flujo plástico. Es un proceso complejo y muchos 

aspectos de él son aun intensamente debatidos.  

Los mecanismos de endurecimiento mostrados anteriormente describen el deslizamiento de 

dislocaciones en cristales donde la resistencia no cambia con el incremento en la deformación 

plástica. Estos mecanismos no tenían en cuenta el incremento en la resistencia al deslizamiento 

que ocurre cuando las dislocaciones se mueven, interactúan y cambian su distribución y 

densidad.     

Las propiedades de los materiales se modifican por el trabajo en frío, es decir cuando, la 

deformación tiene lugar a bajas temperaturas con respecto a su punto de fusión. No todas las 

propiedades son mejoradas. Por ejemplo la resistencia a tracción, la resistencia a la fluencia y la 

dureza se incrementan con el trabajo en frío, pero la plasticidad, y la habilidad general para 

deformar disminuyen. Además, las propiedades físicas como conductividad eléctrica, densidad y 

otras disminuyen. De todos los cambios en propiedades, quizás las más destacadas son los que 

ocurren en las propiedades mecánicas; por ejemplo la resistencia a la fluencia de un acero al 

carbono podría incrementarse de 170MPa a 1050MPa  tan solo debido al trabajo en frío.  
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Ya que el flujo plástico ocurre por un mecanismo de movimiento de dislocaciones, el hecho de 

que ocurra el endurecimiento por deformación significa que llega a ser difícil para las 

dislocaciones moverse con el incremento en la deformación. Todas las teorías de endurecimiento 

por deformación dependen de este supuesto, y la idea básica del endurecimiento, expuesta por 

Taylor en 1934, consiste en que algunas dislocaciones llegan a atascarse dentro del cristal y 

actúan como fuentes de esfuerzo interno las cuales se oponen al movimiento de deslizamiento de 

otras dislocaciones. 

Una manera simple en la cual dos dislocaciones podrían llegar a atascarse es por la interacción 

elástica (etapa I). Así, dos dislocaciones de cuña paralelas de signo opuesto moviéndose en 

planos de deslizamiento paralelos en cualquier sub-grano podrían llegar a bloquearse formando 

dipolos de dislocaciones de cuña como se muestra en la Figura 2.2.4. Las dislocaciones de 

tornillo raramente se observan en esta etapa, debido a que estas dislocaciones con signos 

opuestos se atraen y pueden aniquilarse por deslizamiento cruzado. Aunque, una excepción 

puede ocurrir en cristales de baja energía de falla de apilamiento [1].    

 

Figura 2.2.4. Fuentes de dislocaciones SA y SB operando bajo el esfuerzo cortante τ, donde las 
dislocaciones A1, A2, A3…. interactúan con las dislocaciones de cuña de signo opuesto B1, B2, 
B3…. formando un arreglo de dipolos conocido como multipolo. 

 

Taylor asume que las dislocaciones llegan a estancarse después de haber viajado una distancia 

promedio, ܬ, mientras que la densidad de dislocaciones alcanza su valor de saturación, es decir 

que el endurecimiento por deformación es debido a las dislocaciones que consiguen atravesarse 

en el camino de otras. El esfuerzo de flujo es entonces el esfuerzo necesario para mover una 

dislocación en el campo de esfuerzos de esas dislocaciones. Este esfuerzo τ de una forma muy 

general viene dado por la ecuación ( 2.2.4): 

τ

τ

B1 B2 B3 B4 B5

A5 A4 A3 A2 A1SA

SB
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߬௙ ൌ  (2.2.4 ) ݆/ܾܩ்ߙ

donde ܩ es el módulo de cizalladura, ܾ el vector de Burgers, ݆ la distacia media entre 

dislocaciones la cual es ൎ ்ߙ una constante. En el modelo de Taylor ்ߙ ଵ/ଶ yߩ ൌ 1
ሺ1ߨ8 െ ߭ሻൗ  

siendo ߭ el módulo de Poisson y ߩ la densidad de dislocaciones. En esta teoría, Taylor considera 

solamente un modelo en dos dimensiones de un metal deformado en frío. Sin embargo, debido a 

que la deformación plástica surge desde el movimiento de los lazos o bucles de dislocaciones 

desde una fuente, es más apropiado asumir que cuando la deformación plástica  es ߛ, un número 

ܰ de lazos de dislocaciones de lado ܬ se han desprendido por unidad de volumen. La 

deformación plástica ߛ está dada entonces por: 

ߛ ൌ  ଶܾ ( 2.2.5)ܬܰ

y ݆ por: 

݆ ൌ ൤1 ଵ/ଶൗߩ ൨ ൌ ቂ1 ൗܰܬ4 ቃ
ଵ/ଶ

 ( 2.2.6) 

Combinando las ecuaciones anteriores, la relación esfuerzo-deformación es: 

߬௙ ൌ ݁ݐ݊ܽݐݏ݊݋ܿ ∗ ሺܾ ൗܬ ሻ
ଵ/ଶߛଵ/ଶ ( 2.2.7) 

Taylor asume ܬcomo una constante, es decir que las líneas de deslizamiento son constantes, lo 

cual resulta en una relación parabólica entre ߬௙ y ߛ.   

La suposición de Taylor de que durante la deformación en frío la densidad de dislocaciones se 

incrementa ha sido ampliamente verificada, y por lo tanto la relación parabólica entre el esfuerzo 

y la deformación es verdadera, en primera aproximación, en muchos agregados policristalinos 

donde la deformación en todos los granos toma lugar por múltiple deslizamiento. Trabajos 

experimentales en monocristales muestran, sin embargo, que la curva de endurecimiento por 

deformación podría desviarse considerablemente del comportamiento parabólico, y depende no 

solo de la estructura del cristal sino también de otras variables como la orientación del cristal, 

pureza, y condiciones de la superficie. La estructura del cristal es importante en monocristales de 

algunos metales hexagonales deslizando en sola una familia de planos de deslizamiento, aquellos 

paralelos al plano basal, y estos metales muestran una baja velocidad de endurecimiento por 
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deformación como se muestra en la Figura 2.2.5. Los cristales cúbicos, por otro lado, son 

capaces de deformar de una manera más compleja en más de un sistema de deslizamiento, y 

estos metales normalmente muestran un comportamiento de fuerte endurecimiento por 

deformación. La influencia de la temperatura depende del nivel de tensión alcanzado durante la 

deformación y otros factores. Sin embargo, incluso en cristales cúbicos la velocidad de 

endurecimiento por deformación podría ser extremadamente pequeña si el cristal es restringido a 

deslizar en un único sistema de deslizamiento. Tal comportamiento apunta a la conclusión que 

un fuerte endurecimiento por deformación es causado por la interferencia mutua del 

deslizamiento de dislocaciones [4].  

 

Figura 2.2.5. Curvas esfuerzo-deformación de monocristales. 

 

Hay dos tipos de resistencia de dislocación: La resistencia interplanar, gobernada por 

interacciones de deslizamientos de dislocaciones móviles en planos paralelos, y la resistencia 

intraplanar, experimentada por el deslizamiento de dislocaciones en sus planos. Mientras que la 

resistencia interplanar es altamente dependiente de la temperatura y la velocidad de deformación, 

la resistencia intraplanar tiene una temperatura definida y una componente dependiente de la 

velocidad debido a las intercepciones de la dislocación. Esta componente, como demostraron 

Cottrell y Stokes et al [5] y Thornton et al [6], es usualmente una cierta fracción de la resistencia 

intraplanar total que depende solamente del modo de deformación. Esta ley de Cottrell-Stokes 

implica que durante gran parte del endurecimiento por deformación, hasta etapas muy avanzadas 

donde ocurre la recuperación dinámica, la velocidad de control de obstáculos de dislocaciones se 

incrementa con la deformación como una fracción constante de la densidad de dislocaciones total 

[3]. 

fcc
(Cu)

bcc
(Nb)

hcp
(Mg)
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La curva esfuerzo-deformación de un monocristal fcc se muestra en la Figura 2.2.6, donde se 

pueden distinguir tres regiones de endurecimiento. La etapa I, o región de fácil deslizamiento, 

seguida inmediatamente del punto de fluencia se caracteriza por una baja velocidad de 

endurecimiento por deformación hasta algún porcentaje de deslizamiento. La longitud de esta 

región depende de la orientación, pureza y tamaño de los cristales  [4]. 

 

Figura 2.2.6. Curva esfuerzo-deformación mostrando las tres etapas de endurecimiento por 
deformación. 

   

La etapa II, o la región de endurecimiento lineal, muestra un rápido incremento en la velocidad 

de endurecimiento por deformación. La etapa III, o la región de endurecimiento parabólico, es 

fuertemente dependiente de la temperatura, muestra una baja velocidad de endurecimiento por 

deformación y la aparición de bandas de deslizamiento gruesas. En esta etapa se aprecia 

aniquilación de dislocaciones como consecuencia del deslizamiento cruzado.   

Los metales con baja energía de falla de apilamiento muestran las tres etapas de endurecimiento 

por deformación a temperatura ambiente, pero metales con altas energías de falla de apilamiento 

a menudo muestran solo dos etapas de endurecimiento. El principal efecto de un cambio de 

temperatura de deformación es, sin embargo, un cambio en el comienzo de la etapa III; entre más 

baja la temperatura de deformación más alto el esfuerzo correspondiente al inicio de la etapa III.  

La etapa I, región de fácil deslizamiento en cristales cúbicos, con su pequeño endurecimiento 

lineal, corresponde cercanamente al endurecimiento de cristales hcp donde solamente opera un 

plano de deslizamiento. Ocurre en cristales orientados para permitir que solamente opere un 

sistema de deslizamiento. Tan pronto como otros sistemas de deslizamiento llegan a activarse 

hay una fuerte interacción entre dislocaciones de sistemas primarios y secundarios de 

deslizamiento, lo cual da paso a un fuerte aumento en el endurecimiento por deformación.  Es 

razonable esperar que el deslizamiento fácil debiera terminar cuando el cristal alcanza una 

I

II

III
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orientación para la cual dos o más sistemas de deslizamiento están igualmente tensionados. Sin 

embargo, el deslizamiento fácil termina generalmente antes, y esto se debe principalmente a la 

formación de bandas de deformación para acomodar la rotación del plano de deslizamiento en 

mordazas fijas durante ensayos de tracción. Esta rotación lleva a una tensión resuelta alta en los 

sistemas de deslizamiento secundarios, y su operación da paso a esas irregularidades de la red la 

cuales causan que algunas dislocaciones lleguen a detenerse en el cristal. Entonces ocurre la 

transición a la etapa II caracterizada porque el deslizamiento tiene lugar en sistemas de 

deslizamiento primarios y secundarios.  

La estructura de dislocaciones desarrollada durante la deformación de metales policristalinos bcc 

y fcc sigue el mismo patrón general que el de monocristales. Inicialmente las dislocaciones 

producen dipolos y lazos por interacción con dislocaciones secundarias, lo cual da lugar a 

marañas locales de dislocaciones convirtiéndose gradualmente en redes tridimensionales o sub-

límites. El tamaño de la célula disminuye con el incremento en la deformación, y las diferencias 

estructurales que son observadas entre varios metales y aleaciones tienen que ver principalmente 

en la definición de los sub-límites. En metales bcc y fcc con altas energías de falla de 

apilamiento, las marañas se convierten en límites definidos pero en metales de baja energía de 

falla de apilamiento las dislocaciones se extienden, el deslizamiento cruzado es restringido y no 

se forman límites definidos incluso a grandes deformaciones. Cambiar la temperatura de 

deformación también tiene el efecto de cambiar la distribución de dislocaciones; reducir la 

temperatura de deformación disminuye la tendencia a la formación de células, como se muestra 

en la Figura 2.2.7. Para una distribución de dislocaciones dada, la densidad de dislocaciones está 

simplemente relacionada al esfuerzo de flujo ߬௙ por la ecuación ( 2.2.8): 

߬௙ ൌ ߬଴ ൅  ଵ/ଶ ( 2.2.8)ߩܾܩߙ

donde ߙ es una constante a una temperatura dada ൎ  el módulo de cizalladura, ܾ el vector ܩ ,0.5

de Burgers y ߩ la densidad de dislocaciones. La velocidad de endurecimiento por deformación es 

determinada por la facilidad con que las dislocaciones enmarañadas se reordenan y es alta en 

materiales con bajas energías de falla de apilamiento, es decir latones, bronces y aceros 

inoxidables en contraposición con aluminio y metales bcc [3, 4].     
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Figura 2.2.7. Influencia de la tensión de deformación y la temperatura en la formación de 
una estructura celular en hierro α [4].   

 

2.2.5 Modelos	de	endurecimiento	por	deformación.		
La curva esfuerzo deformación de materiales metálicos es a menudo descrita por medio de 

expresiones matemáticas simples. Este planteamiento permite que el comportamiento después de 

fluencia pueda ser tratado por un conjunto de parámetros que permite una caracterización del 

material más sistemática y la ejecución de estudios paramétricos a través del modelado por 

elementos finitos. La gran mayoría de las ecuaciones esfuerzo-deformación usadas tienen un 

número limitado de parámetros, debido a razones de simplicidad. Por lo tanto, esto restringe la 

posibilidad de representar con exactitud formas complejas de curvas de endurecimiento por 

deformación en los que juegan un fuerte papel la compleja interacción entre una serie de 

factores, como la ocurrencia de la transición del deslizamiento de dislocaciones de planar a 

cruzado, los elemento de aleación en solución sólida, los efectos de precipitación, e incluso las 

transformaciones de fase inducidas por deformación [7, 8]. 

2.2.5.1 Modelo de Ludwik.  
Un primer modelo del comportamiento esfuerzo-deformación fue propuesto por Ludwik en 1909 

[9]. El planteó una relación empírica (Figura 2.2.8) de la forma: 

ߪ ൌ ଴ߪ ൅  ௡ಽ ( 2.2.9)ߝ௅ܭ
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Figura 2.2.8. a) Modelo de Ludwik y b) Análisis diferencial de Crussard-Jaoul, basado en la 
ecuación de Ludwik. 

 

Aquí σ representa el esfuerzo verdadero y ε la deformación verdadera. ߪ଴, ܭ௅, y ݊௅ (0<݊௅<1) son 

los parámetros del modelo. Crussard y Jaoul [10] identificaron la posibilidad de determinar los 

parámetros de endurecimiento por deformación ܭ௅ y ݊௅ en un diagrama doble logarítmico que 

expresa la diferenciación del esfuerzo con respecto a la deformación contra la deformación 

(conocido como el análisis diferencial de Crussard-Jaoul (C-J)). Por lo tanto, si la curva 

esfuerzo-deformación experimental sigue la ecuación de Ludwik, ésta puede representarse como 

una línea recta (Figura 2.2.8b), definida por la siguiente ecuación: 

݃݋݈ ൬
ߪ݀
ߝ݀
൰ ൌ ௅݊௅ሻܭሺ݃݋݈ ൅ ሺ݊௅ െ 1ሻ݈݃݋ሺߝሻ ( 2.2.10) 

2.2.5.2 Modelo de Hollomon.  
En 1945, Hollomon [11] apuntó por mayor simplicidad eliminando el parámetro ߪ଴ de la 

ecuación de Ludwik, obteniendo una expresión de dos parámetros (ܭு, y ݊ு): 

ߪ ൌ  ௡ಹ ( 2.2.11)ߝுܭ

La aplicabilidad de esta ecuación a una curva experimental puede ser investigada por un grafico 

esfuerzo-deformación en un diagrama doble logarítmico como se muestra en la Figura 2.2.9. Si 

se obedece la ecuación de Hollomon, tal diagrama mostraría una línea recta, donde ܭு, y ݊ு 

pueden ser determinados fácilmente (Figura 2.2.9b). Tradicionalmente a ݊ு se le conoce como 

índice de acritud o exponente de endurecimiento por deformación y toma valores entre 0 y 1. 
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Figura 2.2.9. a) Modelo de Hollomon y b) Análisis en un diagrama esfuerzo-deformación 
doble logarítmico. 

 

2.2.5.3 Modelo de Swift.  
Ya que la ecuación de Hollomon tiene solamente dos parámetros, ésta ha sido reportada como 

muy simple para describir el comportamiento del rango completo de algunos metales. Una 

década después, Swift [12] propuso otra ecuación, introduciendo un parámetro ߝ଴, el cual tiene 

en cuenta una posible pre-deformación (Figura 2.2.10): 

ߪ ൌ ߝௌሺܭ ൅  ଴ሻ௡ೄ ( 2.2.12)ߝ

La ecuación de Swift es una buena aproximación, si en un gráfico doble logarítmico de la 

diferenciación del esfuerzo con respecto a la deformación ቀௗఙ
ௗఌ
ቁ versus el esfuerzo ሺߪሻ como 

abscisa la curva presenta un comportamiento lineal (Figura 2.2.10b). Basados en la ecuación de 

Swift, los parámetros ܭௌ, y ݊ௌ pueden ser determinados por el ajuste de la ecuación siguiente a 

una línea recta (conocido como el análisis modificado de Crussard-Jaoul (C-J)) [13]: 

݃݋݈ ൬
ߪ݀
ߝ݀
൰ ൌ ௌܭ൫݊ௌ݃݋݈

ଵ ௡ೄ⁄ ൯ ൅ ൬1 െ
1
݊ௌ
൰  ሻ ( 2.2.13)ߪሺ݃݋݈
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Figura 2.2.10. a) Modelo de Swift y b) Análisis modificado de Crussard-Jaoul, basado en la 
ecuación de Swift. 

 

2.2.5.4 Modelo de Bergström, Estrin y Mecking.  
En este modelo se asume que la densidad total de dislocaciones con la deformación viene 

determinada por cuatro procesos: 1) la creación, 2) inmovilización, 3) re-movilización y 4) 

aniquilación de dislocaciones. La tasa de creación de dislocaciones, ya sea vía mecanismo de 

multiplicación, de deslizamiento cruzado u otro mecanismo es indicada como ߲ܿ ⁄ߝ߲ . La re-

movilización de dislocaciones tiene lugar a una tasa de variación ߲ݎ ⁄ߝ߲ . De aquí, se conviene en 

definir la denominada velocidad combinada ܷሺߝሻ como sigue:  

ܷሺߝሻ ൌ ߲ܿ ⁄ߝ߲ ൅ ݎ߲ ⁄ߝ߲  ( 2.2.14) 

ܷ, expresada en m-2, es una medida de la velocidad a la cual se incrementa la densidad de 

dislocaciones móviles debido a la creación y/o re-movilización de las mismas. Dado que la 

densidad de dislocaciones móviles es constante, ܷ también indica la velocidad a la cual las 

dislocaciones móviles son inmovilizadas o aniquiladas. Las dislocaciones se aniquilan a una tasa 

de ߲ܽ ⁄ߝ߲ ; siendo ߲ܽ ⁄ߝ߲ = ߲ܽ௠ ⁄ߝ߲ +߲ܽ௜ ⁄ߝ߲  donde el subíndice m e i indican móvil e inmóvil 

respectivamente siendo ܽ la aniquilación de dislocaciones. Por tanto la tasa neta, ߲ߩ௜ ⁄ߝ߲ , a la 

cual la densidad de dislocaciones inmóviles se incrementa es la diferencia entre las tasas de 

creación y aniquilación (Figura 2.2.11): 
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 ( 2.2.15) 

Log (σ)

Es
fu
e
rz
o
 v
e
rd
ad

er
o
  σ

[M
Pa
]

Deformación verdadera  ε
0







 Sn

SS Kn
1

logSS nK ,

 011  Sn

Lo
g 
(d
σ
/d

ε)

00
0

a) b)



MARCO TEÓRICO 

60 
 

 
Figura 2.2.11. Ilustración del modelo de Bergström [14, 15, 16]. 

 
Analizando cada uno de los términos de la parte derecha de la ecuación anterior y siguiendo la 

notación utilizada por Y. Bergström [14], ܷ se encuentra relacionada con el camino libre medio 

de las dislocaciones móviles. Bergström y Aronsson [14, 15] plantean que la dependencia de ܷ 

con la deformación viene determinada mediante la dependencia de s	(camino medio libre) con la 

deformación. La tasa	߲ݎ ⁄ߝ߲ , a la cual las dislocaciones inmóviles son re-movilizadas, depende 

de la densidad de ellas, ߩ௜. Teniendo en cuenta que la aniquilación de dislocaciones puede ocurrir 

por medio de tres procesos: 1) aniquilación entre dislocaciones móviles, 2) interacción entre 

dislocaciones móviles e inmóviles y 3) la interacción de dislocaciones con tipos de superficies, 

Bergström y Aronsson [17, 18] expresan que la tasa ߲ܽ ⁄ߝ߲  depende de la densidad de 

dislocaciones móviles, L, de forma cuadrática. Combinando las ecuaciones anteriores la 

variación total o neta de las dislocaciones viene expresada por: 

ߩ߲
ߝ߲

ൌ ܷ െ ܣ െ Ω(2.2.16 ) ߩ 

donde ܣ representa la velocidad a la que las dislocaciones móviles se aniquilan entre sí, o con 

límites de grano, o en la superficie libre del material y  Ω, que es adimensional, representa la 

probabilidad de re-movilización y aniquilación a través de las reacciones entre dislocaciones 

móviles e inmóviles, con límites de grano o en la superficie libre del material. La integración de 

la ecuación anterior es compleja cuando ܷ y Ω	son dependientes de la deformación. En cambio 

la solución de la ecuación diferencial se vuelve relativamente sencilla si se asume que los 

términos ܷ, ܣ y Ω son aproximadamente independientes de la deformación [17, 19, 20]. 

Teniendo en cuenta esto e integrando la ecuación ( 2.2.9) con las siguientes condiciones de borde 

ߩ ൌ ߝ ௢ paraߩ ൌ 0	se tiene que: 

ߩ ൌ
ܷ െ ܣ
Ω

ሺ1 െ ݁ିஐఌሻ ൅  ௢݁ିஐఌ ( 2.2.17)ߩ
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donde la tensión está dada por la ecuación: 

ߪ ൌ ௜௢ߪ ൅  (2.2.18 ) ߩඥܾܩߙ

Por lo tanto, al utilizar las dos ecuaciones anteriores se tiene que: 

ߪ ൌ ௜௢ߪ ൅ ܾܩߙ ൜
ܷ െ ܣ
Ω

ሺ1 െ ݁ିஐఌሻ ൅ ௢݁ିஐఌൠߩ

ଵ
ଶ
 ( 2.2.19) 

Finalmente cabe notar que Bergström [15] partiendo de su análisis calculó la dependencia del 

exponente ݊஻ de la ecuación de Hollomon (ecuación ( 2.2.11)) con los distintos parámetros de su 

modelo, obteniendo la siguiente expresión: 

݊஻ ൌ
1
2
ቌ
ஐఌି݁ߝ

1 ൅
௜௢ߪ
ߪ
ቍ
ܷ െ ܣ
ߩ

൬1 െ
଴ߩ
௠௔௫ߩ

൰ ( 2.2.20) 

donde ߪ௜௢es la tensión de fricción de la red cristalina, ߩ଴ la densidad de dislocaciones inicial y 

ܷ	equivale a	௠௔௫ߩ െ ܣ Ω⁄ . Puede apreciarse que, como en la práctica se observa, el coeficiente ݊ 

tiene una compleja dependencia con la temperatura (a través de ܷ y Ω) y con la deformación, y 

como su significado físico es también complejo. 

2.2.5.5 Modelo de las densidad de dislocaciones móviles e inmóviles. 
En el modelo clásico propuesto G. A. Malygin [21] la densidad de dislocaciones como función 

de la deformación está dada por la siguiente ecuación [21, 22]: 

஽ߩ
ᇱ ሺߝሻ ൌ ܥ ൅ ሻߝ஽ሺߩඥܣ െ  ሻ ( 2.2.21)ߝ஽ሺߩܤ

donde los términos ܥ y ܣ se pueden aproximar a ~ߜ଴ߪ௬଴ ⁄ܩ ܾଶ y ~ߜ௙ ܾ⁄  respectivamente. Estos 

términos son los responsables del crecimiento en la densidad de dislocaciones como resultado de 

nucleación en las dislocaciones foresta e inclusiones, mientras que el último término ܤ ൌ ݇௔ está 

relacionado con la aniquilación de pares de dislocaciones. Con ܩ como el módulo de cizalladura,  

ܾ el vector de Burgers  ߪ௬଴ el esfuerzo de fluencia para el material recocido. Por otro lado, los 

parámetros del modelo (ߜ଴, ,௙ߜ ݇௔) son en esencia parámetros de corte que deben ser evaluados 

empíricamente.  

En el modelo de A. E. Mayer et al. [22, 23, 24] se mejora el modelo clásico mediante la 

separación de la densidad de dislocaciones en dos partes, una parte relacionada con la densidad 
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de dislocaciones móviles y la otra con la densidad de dislocaciones inmóviles. La evolución de la 

densidad de dislocaciones puede obtenerse mediante las siguientes ecuaciones cinéticas [23]: 

஽ߩ݀
௠௢௕

ݐ݀
ൌ ݇௚ܾଶߪ௬| ஽ܸ|ߩ஽

௠௢௕ െ ஼ܸ൫ߩ஽
௠௢௕ െ ஽ߩ

଴൯ටߩ஽
௜௡௠

െ ݇ఈܾ| ஽ܸ|ߩ஽
௠௢௕൫2ߩ஽

௠௢௕ ൅ ஽ߩ
௜௡௠൯ 

 

( 2.2.22) 

 

஽ߩ݀
௠௢௕

ݐ݀
ൌ ஼ܸ൫ߩ஽

௠௢௕ െ ஽ߩ
଴൯ටߩ஽

௜௡௠ െ ݇ఈܾ| ஽ܸ|ߩ஽
௠௢௕ߩ஽

௜௡௠ ( 2.2.23) 

siendo ݇௚ ൌ ߟ ⁄௅ܾߝ , conocido como el coeficiente responsable por la generación de 

dislocaciones, ߝ௅ ൌ 8ܸ݁/ܾ la energía elástica de dislocación por unidad de longitud [23, 25], ߟ 

es la fracción de endurecimiento por deformación plástica almacenado en la forma de defectos. 

Este ߟ puede tener un valor de ~10% para el caso de pequeñas deformaciones, ya que para el 

caso de grandes deformaciones el valor de ߟ pueden ser muchísimo menor [26].  

Haciendo uso de la ecuación de Orowan para la velocidad de deformación plástica [27] ߛሶ ൌ

஽ߩ
௠௢௕ܾ| ஽ܸ| las ecuaciones ( 2.2.22) y ( 2.2.23)  se pueden reescribir de la siguiente forma: 

஽ߩ݀
௠௢௕

ߛ݀
ൌ ݇௚ܾߪ௬଴ ൅ ஽ߩଶ݇௚ටܾܩߙ

௜௡௠ ൅ ஽ߩ
௠௢௕ െ

஼ܸ൫ߩ஽
௠௢௕ െ ஽ߩ

଴൯ටߩ஽
௜௡௠

ሶ௣௟௔௦௧ߛ

െ ݇ఈ௠൫2ߩ஽
௠௢௕ ൅ ஽ߩ

௜௡௠൯ 

 

( 2.2.24) 

 

஽ߩ݀
௠௢௕

ߛ݀
ൌ

஼ܸ൫ߩ஽
௠௢௕ െ ஽ߩ

଴൯ටߩ஽
௜௡௠

ሶ௣௟௔௦௧ߛ
െ ݇ఈ௜ ஽ߩ

௜௡௠ 
( 2.2.25) 

Este modelo introduce dos nuevos parámetros a los utilizados en el modelo clásico, estos son: la 

velocidad de inmovilización de las dislocaciones ஼ܸ, y las constantes de aniquilación para las 

dislocaciones móviles e inmóviles (݇ఈ௠, ݇ఈ௜ ).     

2.2.5.6 Modelo de Estrin.  
En las décadas de los setenta y ochenta, la modelación del endurecimiento por deformación de 

metales estaba mayormente concentrada en la etapa III. Los modelos propuestos basados en 

dislocaciones [18, 19, 28] fueron capaces de describir una disminución gradual del coeficiente de 

endurecimiento por deformación característico de esta etapa de endurecimiento. En muchos 

casos la disminución de la velocidad de endurecimiento ߠ era lineal con el esfuerzo [18, 28]. 

Aunque este tipo de comportamiento de endurecimiento por deformación podría ser explicado 

fácilmente en términos de modelos constitutivos de una sola variable relacionada con la densidad 

total de dislocaciones [18, 29], se han usado modelos con dos variables internas [30, 31] para 
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tener en cuenta las desviaciones de la linealidad. Actualmente se acepta que, la disminución del 

coeficiente de endurecimiento por deformación con el esfuerzo es el resultado de un proceso de 

recuperación dinámica. 

Las teorías del estado III predicen una continua disminución de ߠ por debajo de cero lo que 

significa saturación del esfuerzo a grandes deformaciones. Desde luego, esta saturación no puede 

ser alcanzada en un ensayo de tracción ya que la estricción ocurre cuando ߠ alcanza el nivel de la 

tensión aplicada ߪ. Una observación interesante es, sin embargo, que incluso bajo condiciones de 

deformación evitando las inestabilidades plásticas, tales como el ensayo de torsión, la 

disminución gradual del coeficiente de endurecimiento por deformación es interrumpida por el 

comienzo de una nueva etapa de endurecimiento por deformación, conocida como etapa IV [32, 

33, 34]. Esta etapa está caracterizada por una velocidad de endurecimiento por deformación casi 

constante la cual depende ligeramente de la temperatura y la velocidad de deformación. Se 

encontró que los valores de velocidad de endurecimiento de esta etapa se escalan con lo que sería 

la saturación del esfuerzo y varía entre valores de 0.05-0.1 de éste [35]. Una meseta en el 

diagrama  ߠ െ  asociado con la etapa IV es seguido por una caída que significa la existencia de  ߪ

una nueva etapa de endurecimiento, conocida como etapa V, la cual eventualmente conduce a la 

saturación. 

El descubrimiento de nuevas etapas de endurecimiento por deformación (etapa IV y V) pronto 

significó la aparición de nuevos modelos para estas etapas [36, 37, 38, 39]. La mayoría de 

modelos de la etapa IV toman la noción de que un material puede ser tratado como un compuesto 

de dos fases consistentes de paredes de células con una alta densidad de dislocaciones y los 

interiores de las células relativamente pobres en dislocaciones [40]. El esfuerzo soportado por 

esta estructura es considerado como el esfuerzo en las dos fases ponderadas de acuerdo con la 

regla de las mezclas (ecuación ( 2.2.26)). El esfuerzo a su vez está relacionado con la densidad 

de dislocaciones en las dos fases (ecuación ( 2.2.27)) cuyas diferentes velocidades de evolución 

con la deformación dan lugar a dos etapas separadas de endurecimiento. Así se puede escribir: 

߬ ൌ ݂߬௪ ൅ ሺ1 െ ݂ሻ߬௖ ( 2.2.26) 

௧௢௧௔௟ߩ ൌ ௪ߩ݂ ൅ ሺ1 െ ݂ሻߩ௖ ( 2.2.27) 

Los índices ݓ y ܿ hacen referencia a las paredes e interiores de las células, y ݂ está definido 

como la fracción volumétrica de paredes celulares, y que varía con la deformación de acuerdo a 
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las observaciones de Müller y colaboradores [41, 42]. De acuerdo al modelo de Estrin este valor 

de ݂ está definido como [27]:  

݂ ൌ
݀ݓ2 െ ଶݓ

݀ଶ
 ( 2.2.28) 

donde ݓ representa el espesor de pared de la célula, y ݀ el tamaño de la célula, como se muestra 

en la Figura 2.2.12c.  

 
Figura 2.2.12.  a) y b) Estructura de dislocaciones simplificada en la pared de la celda. c) 
celda unitaria [27]. 

 

Para calcular la ecuación de evolución para la densidad de dislocaciones en el interior de la 

célula se parte del hecho de tener una estructura de dislocaciones en la pared de la célula como 

se muestra en la Figura 2.2.12a y Figura 2.2.12b. Las dislocaciones están entretejidas en una 

estructura de malla periódica con un segmento de longitud ݈. Considerando un elemento de la 

pared de longitud ߣ,  la longitud total ܮ de dislocaciones dentro de este elemento (área subrayada 

en la Figura 2.2.12b) está dado por: 

ܮ ൌ ሺ݀ߣ െ ሻݓ
ݓ
2
 ௪ ( 2.2.29)ߩ

La misma cantidad puede ser expresada en términos de la longitud ݈ de la malla y del número de 

mallas ܰ en la superficie: 
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ܮ ൌ 2݈ܰ
ݓ
2݈
൅ ܰ

ݓ
2
ൌ
3
2
 (2.2.30 ) ݓܰ

Ahora el número de fuentes de dislocaciones en la superficie de la pared en contacto con el 

interior de la célula, ݊ா, puede calcularse así: 

݊ா ൌ
1
2
2ܰ ൌ ܰ ( 2.2.31) 

Combinando las ecuaciones ( 2.2.29) y ( 2.2.30) se obtiene: 

݊ா ൌ
1
3
ሺ݀ߣ െ  ௪ ( 2.2.32)ߩሻݓ

Analizando las diferentes contribuciones y pérdidas a la densidad de dislocaciones tanto para las 

paredes como para los interiores, se puede establecer un sistema de ecuaciones diferenciales que 

describen la evolución de la cinética de la densidad de dislocaciones en las paredes y los 

interiores (donde los subíndices ݓ y ܿ hacen referencia a las paredes e interiores 

respectivamente) como se muestra en las siguientes ecuaciones: 

ሶ௖ߩ ൌ ∗ߙ
2

3√3

ඥߩ௪
ܾ

ሶ௪ߛ െ ∗ߚ
ሶ௖ߛ4

ܾ݀ඥ1 െ ݂
െ ݇௢ ൬

ሶ௖ߛ
ሶ௢ߛ
൰

ିଵ
௡
 ௖ ( 2.2.33)ߩሶ௖ߛ

ሶ௪ߩ ൌ
ሶ௖ඥ1ߛ∗ߚ4 െ ݂

ܾ݂݀
൅
ሶ௖ሺ1ߛ∗ߚ2 െ ݂ሻඥߩ௪

݂ܾ√3
െ ݇௢ ൬

ሶ௪ߛ
ሶ௢ߛ
൰

ିଵ
௡
 ௪ߩሶ௪ߛ

 

( 2.2.34) 

Obviamente, no puede esperarse que cada fuente de dislocaciones potencial este operable. Para 

tener en cuenta esto, se introduce en el modelo un factor ߙ∗ que denota la fracción de fuentes 

operativas en los interiores. Existe también un proceso simultáneo de pérdida de densidad de 

dislocaciones en el interior de la célula y por tanto de ganancia para las paredes, el cual es debido 

al movimiento de las dislocaciones interiores hacia las paredes, para lo cual se introduce el factor 

 el cual tiene en cuenta la fracción de dislocaciones que dejan el interior y pueden llegar hasta ∗ߚ

las paredes. Otro proceso de pérdida de densidad de dislocaciones tanto en el interior como en 

las paredes, es debido principalmente a la aniquilación mutua de dislocaciones. El mecanismo 

para este proceso de recuperación dinámica es el deslizamiento cruzado de dislocaciones donde 

݇௢ es una constante, y ݊ caracteriza la sensibilidad de la velocidad de deformación del proceso 

de aniquilación, mientras que ܾ es el vector de Burgers [27]. 
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La tasa total de endurecimiento puede identificarse como un resultado de la competición de los 

tres componentes de endurecimiento. Sus contribuciones individuales pueden obtenerse por 

diferenciación de la ecuación: ߬ ൌ ݂߬௪ ൅ ሺ1 െ ݂ሻ߬௖ con respecto a la deformación cortante 

resuelta, obteniéndose: 

௥ߠ ൌ
߲߬௥

௥ߛ߲
ൌ

߲݂
௥ߛ߲

ሺ߬௪௥ െ ߬௖௥ሻ ൅ ݂
߲߬௪௥

௥ߛ߲
൅ ሺ1 െ ݂ሻ

߲߬௖௥

௥ߛ߲
 ( 2.2.35) 

௥ߠ ൌ ௙ߠ ൅ ௪ߠ ൅  ௖ ( 2.2.36)ߠ

donde ߠ௙ representa el ablandamiento por el cambio en la fracción volumétrica de las paredes de 

celda, mientras ߠ௪ y ߠ௖ son las contribuciones al endurecimiento producidas en las paredes y en 

los interiores de las celdas respectivamente [27]. 

2.2.5.7 Últimos modelos constitutivos para el endurecimiento por deformación a grandes 
deformaciones. 

La historia de la mayoría de estos modelos se remonta al concepto fundamental de Kocks [18] 

quien derivó el endurecimiento por deformación macroscópico desde una descripción 

constitutiva basada en una generación estadística de interacción y aniquilación de dislocaciones. 

Este tipo de modelo que emplea la densidad de dislocaciones total como una variable interna da 

una adecuada descripción de las etapas de endurecimiento por deformación II y III, pero falla en 

el momento de cubrir las etapas IV y V que son las predominantes a grandes deformaciones [43]. 

Considerando un material que forma celdas y dislocaciones y adoptando el concepto de 

Mughrabi [40]  en el cual la estructura de dislocaciones es considerada como un compuesto de 

áreas pobres en dislocaciones (interiores de las celdas) y áreas ricas en dislocaciones (paredes de 

las celdas), Prinz y Argon [30], y más tarde Nix y sus colaboradores [31] fueron capaces de 

considerar la etapas IV y V de endurecimiento aplicando el concepto de Kocks para ambas fases. 

Zehetbauer [39] formuló esta idea en términos de diferentes tipos de dislocaciones y tuvo éxito 

en describir las características de endurecimiento de las etapas IV y V para altas y bajas 

temperaturas de deformación, y diferentes velocidades de deformación. Además, la generación y 

aniquilación de vacancias se consideraron que aparecían en altas concentraciones especialmente 

a grandes deformaciones plásticas. Durante la promoción de la aniquilación de dislocaciones por  

escalamiento, la presencia abundante de estas vacancias supone la saturación de la resistencia en 

la etapa V incluso a temperaturas de deformación tan bajas como T≈0.2Tm, donde Tm es la 

temperatura de fusión [44].  
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En 1998, Estrin y colaboradores [27, 45] publicaron un modelo que también se basa en el 

principio del compuesto. Ellos no distinguieron entre diferentes tipos de dislocaciones pero 

hicieron más énfasis en el intercambio de dislocaciones entre los interiores de las celdas y sus 

paredes, e incluyeron una contribución básica activada térmicamente al esfuerzo. En contraste 

con el modelo de Zehetbauer [39], que postulaba un volumen constante de fracción de paredes 

celulares, Estrin y sus colaboradores [27, 45] encontraron que esta fracción de volumen debería 

disminuir durante la etapa IV con el fin de tener en cuenta las características casi constantes del 

coeficiente de endurecimiento en la etapa IV.    

En 1997, Nes y Marthinsen [46, 47] desarrollaron un modelo que combina el endurecimiento y 

ablandamiento por deformación desde el almacenamiento y aniquilación de dislocaciones libres 

con el tipo de endurecimiento y ablandamiento de Hall-Petch debido a la formación y disolución 

de celdas de dislocaciones y sub-bordes. Asumen que los mecanismos de ablandamiento (es 

decir de recuperación dinámica) están gobernados por la misma entalpía de activación, ya sea 

deslizamiento cruzado o escalamiento de dislocaciones. El modelo describe bien la variación del 

endurecimiento por deformación durante las etapas de deformación IV y V también como su 

dependencia con la velocidad de deformación.  

Los modelos compuestos de Roters y colaboradores [48] y Gördeler y colaboradores [49, 50] 

tienen en común que consideran tres tipos de dislocaciones: Sesiles que se encuentran en las 

paredes celulares y las que se encuentran en los interiores, y las dislocaciones móviles que llevan 

la deformación plástica. Los modelos también tienen en cuenta las posibles reacciones entre 

dislocaciones de estos diferentes tipos mediante un grupo de ecuaciones diferenciales que 

describen la evolución de las tres poblaciones de dislocaciones. Además, los modelos diferencian 

entre las componentes activadas térmicamente y las componentes atérmicas de esfuerzo.  

Otro concepto adecuado para describir las curvas de endurecimiento por deformación a grandes 

deformaciones ha sido sugerido por Hughes y Hansen [51]. En su aproximación, el 

endurecimiento por deformación se pone en contacto con los principales elementos de la 

microestructura (notablemente bordes geométricamente necesarios (GNBs), y los límites de 

dislocaciones incidentes, IDS). Usando leyes de endurecimiento individuales establecidas con 

estos elementos, y sumando las contribuciones individuales a la resistencia, este formalismo 

provee una descripción razonablemente buena de la resistencia y el endurecimiento por 

deformación para largas deformaciones. Sin embargo, este enfoque no describe la evolución de 

la microestructura inducida por la deformación. Tampoco se deriva la variación de la resistencia 

desde su evolución; solo muestra que las leyes de endurecimiento para los diferentes elementos 
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elementos estructurales funcionan bien y que el esfuerzo de diferentes contribuciones puede ser 

linealmente adherido para dar un buen ajuste a la resistencia total macroscópica. 

Por el contrario, el modelo de Pantleon y colaboradores [52, 53] se basa en los procesos 

elementales microestructurales implementados en los balances de flujo de dislocaciones y el 

almacenamiento específico de dislocaciones  y aniquilación en IDBs y GNBs. Aunque este 

modelo es del tipo de una variable interna y utiliza el concepto original de Kocks de la cinética 

estadística de dislocaciones, el modelo es capaz de predecir el coeficiente de endurecimiento por 

deformación de las etapas II, III y IV. El poder del modelo radica en la precisión de predecir 

detalles de la evolución microestructural, es decir los ángulos de diferencias de orientación de los 

IDBs y GNBs, y la evolución del tamaño de grano. La evolución de la diferencia de 

orientaciones de ambos tipos de bordes es una consecuencia del desequilibrio de dipolo y/o 

inclinación de dislocaciones de diferentes signos mientras se encuentran en los bordes de grano. 

Se mostró que el endurecimiento por deformación en la etapa IV resulta solamente de la 

diferencia de orientación de los GNBs.         

2.3 RECOCIDO 

Cuando un metal es deformado en frío, por cualquiera de las muchas operaciones de 

conformado, ocurren cambios en las propiedades físicas y mecánicas. Mientras que el 

incremento de dureza y resistencia como resultado del tratamiento de deformación podrían ser de 

importancia en ciertas aplicaciones, es frecuentemente necesario regresar al material su 

condición original para permitir futuras operaciones de conformado. El tratamiento dado al metal 

para provocar una disminución de la dureza y un incremento de la ductilidad es conocido como 

recocido. Esto usualmente significa mantener el material deformado por un tiempo a una 

temperatura más alta que alrededor de un tercio de la temperatura absoluta del punto de fusión 

del material [4, 54, 55]. 

Como ya se ha visto la deformación en frío produce un incremento en la densidad de 

dislocaciones. Para la mayoría de metales la densidad de dislocaciones se incrementa de 1010-

1012 líneas por m2 típicamente en el estado de recocido a 1012-1013 después de un poco de 

deformación, hasta 1015-1016 líneas por m2 en un estado altamente deformado. Tal arreglo de 

dislocaciones da lugar a una energía almacenada de deformación sustancial en la red, por lo que 

la condición de deformado en frio es termodinámicamente inestable relativo al estado sin 

deformación. Por consiguiente, el metal deformado tratará de regresar a su estado de energía 

libre más bajo. En general, el regreso a una estructura de mayor equilibrio no puede ocurrir 
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espontáneamente sino a temperaturas elevadas donde procesos activados térmicamente como la 

difusión, deslizamiento cruzado y escalado pueden llevarse a cabo. Como todos los procesos 

fuera del equilibrio la velocidad de aproximación al equilibrio estará gobernada por una ecuación 

de Arrhenius de la forma [54, 55].     

݀ܽ݀݅ܿ݋݈ܸ݁ ൌ ܣ exp ሺെܳ ݇ܶൗ ሻ ( 2.3.1) 

donde la energía de activación ܳ depende del contenido de impurezas y la deformación, y es 

característica de cada material. 

Para eliminar el efecto de la deformación en frío se debe producir una combinación de 3 

procesos, a saber, 1) recuperación, 2) recristalización y 3) crecimiento de grano como muestra la 

Figura 2.3.1. Por lo tanto, la microestructura, así como  las propiedades mecánicas y eléctricas de 

materiales cristalinos observadas después de una gran deformación plástica pueden ser 

restauradas a su estado original antes de la realización de otras fases de fabricación.   

Investigaciones recientes han mostrado que las líneas que dividen los diferentes fenómenos de 

recocido no son claras, y es conocido que recuperación, recristalización y crecimiento de grano 

podrían ocurrir de dos maneras. Aquellas que ocurren heterogéneamente a través del material, de 

tal manera que podrían ser formalmente descritas en términos de etapas de nucleación y 

crecimiento, y que en este caso se describen como procesos continuos. Alternativamente, podrían 

ocurrir uniformemente, de tal manera que las microestructuras evolucionan gradualmente sin 

etapas de nucleación y crecimiento identificables. En este caso el prefijo continuo es usado para 

categorizar el fenómeno. Se debe enfatizar que ésta es una categorización fenomenológica la 

cual no implica el funcionamiento de cualquier micromecanismo en particular. De esta forma, 

como se muestra en la Tabla 2.3.1 existen al menos 6 fenómenos de recocido estático [54, 55]. 

2.3.1 Recuperación.		
La recuperación usualmente ocurre a bajas temperaturas e involucra el movimiento activado 

térmicamente, condensación, y aniquilación de defectos puntuales y específicamente la 

aniquilación y reorganización de dislocaciones. Debido a la alta tendencia de auto-ordenamiento 

entre dislocaciones, la recuperación resulta en la formación de estructuras de subgrano 

consistentes de bordes de grano de ángulo pequeño. Con la recuperación en marcha, tiene lugar 

la aniquilación adicional de dislocaciones y particularmente el crecimiento de grano competitivo. 
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Figura 2.3.1. Diagrama esquemático ilustrando los pasos más genéricos durante la 
recuperación, recristalización estática primaria [54, 55]. 

 

Tabla 2.3.1. Ejemplos de fenómenos de recocido estático. 

 

 

Este mecanismo se superpone con el inicio de la recristalización. En algunos materiales, la 

nucleación de la recristalización puede resultar desde el crecimiento de subgrano discontinuo 

donde algunos de los subgranos acumulan una desorientación suficientemente alta relativa a la 

deformada microestructura de los alrededores.           

La recuperación deja la topología del grano de los cristales deformados usualmente inafectados 

ya que no involucra el movimiento de bordes de grano de ángulo grande. En su lugar la 

reordenación de dislocaciones ocurre dentro de los granos deformados. Los cambios 

Resistencia

Dureza

Ductilidad y maleabilidad

Estado deformado Recuperado
Parcialmente 
recristalizado

Totalmente 
recristalizado

Crecimiento 
de grano

Alta densidad de 
defectos.
Altos esfuerzos 

internos.

Aniquilación 
parcial de 
defectos y 

reordenación.

Bordes de grano 
móviles.
Subestructura 

general.

Subestructura 
deformada 
removida

Engrosamiento 
competitivo

Tipo Recuperación Recristalización 
Crecimiento de 

grano

Continuo
Crecimiento de 

subgrano 

Recristalización 

continua

Crecimiento de 

grano normal

Discontinuo

Crecimiento 

discontinuo de 

subgrano

Recristalización 

primaria

Crecimiento de 

grano anormal
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relativamente pequeños y continuos en la dureza que ocurren durante la recuperación estática son 

esencialmente debidos a la disminución gradual en la distorsión elástica del material, la cual es 

atribuida a la reducción en la densidad de dislocaciones, para la formación de estructuras de baja 

energía, y para el crecimiento de estos subgranos.   

Uno de los procesos más importantes de recuperación el cual conduce a la reducción de la 

energía de deformación de la red es el reordenamiento de las dislocaciones en paredes celulares. 

Este proceso es conocido como poligonización y se ilustra en la Figura 2.3.2, mediante el cual 

todas las dislocaciones de un signo se alinean en paredes para formar pequeños ángulos o bordes 

de subgrano. Durante la deformación, una región de la red está curvada, como se muestra en la 

Figura 2.3.2a, lo que puede atribuirse a la formación de exceso de dislocaciones de borde 

paralelas al eje de flexión. En un calentamiento, las dislocaciones forman un sub-borde por un 

proceso de aniquilación y reordenamiento. Éste se muestra en la Figura 2.3.2b, donde puede 

verse que el exceso de dislocaciones de un signo, que permanece después del proceso de 

aniquilación, es el que las alinea en paredes. 

 

Figura 2.3.2. a) Arreglo aleatorio de exceso de dislocaciones de borde paralelas. b) Alineación 
en paredes de dislocaciones. 

 

La poligonización es una forma simple de la formación del sub-borde, y el movimiento básico es 

el trepado por lo cual las dislocaciones de borde cambian su arreglo desde un agrupamiento 

horizontal a uno vertical. Este proceso involucra la migración de vacancias hacia o desde el 

borde de los semiplanos de las dislocaciones. La eliminación de vacancias desde la red, junto con 

la reducción en la energía de deformación de dislocaciones que resulta, son los responsables del 

cambio en la resistividad eléctrica y la energía almacenada observada durante esta etapa, 

mientras que el cambio en dureza puede ser atribuido al reordenamiento de dislocaciones y a la 

reducción en la densidad de dislocaciones [54, 55].     

a) b)

Pared de dislocaciones
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2.3.2 Recristalización.		
El proceso de recuperación es relativamente homogéneo en términos de espacio y tiempo. 

Cuando es visto en una escala más grande que la célula o el tamaño del subgrano, la mayoría de 

áreas de una muestra están cambiando de una manera similar. La recuperación avanza 

gradualmente con el tiempo y no es fácilmente identificable su comienzo y final. Por otro lado, 

la recristalización involucra la formación de nuevos granos libres de deformación en algunas 

partes del espécimen y el subsecuente crecimiento de estos granos que consumen la 

microestructura deformada o recuperada.    

La recristalización de una microestructura deformada es a menudo llamada recristalización 

primaria para distinguirla del proceso de crecimiento de grano anormal que puede ocurrir en 

materiales totalmente recristalizados. Al crecimiento anormal también se le conoce como 

recristalización secundaria. La recristalización primaria estática está definida por la nucleación y 

crecimiento del cristal dentro de la subestructura de deformación o por la aparición repentina de 

nuevos granos (Figura 2.3.3).  Más específicamente, este proceso pasa a través de la formación y 

movimiento de nuevos bordes de grano de ángulo grande. En algunos casos también los bordes 

de grano de ángulo pequeño pueden ser móviles y de esta manera son capaces de contribuir a los 

cambios microestructurales que ocurren durante la recristalización primaria.  

Cuando la recristalización comienza, la subestructura de deformación está ya en el estado 

recuperado debido a que el proceso de recristalización requiere un periodo de incubación 

mientras que la recuperación no. La recristalización dinámica que ocurre de manera concurrente 

con la deformación generalmente comienza en los bordes de grano iniciales como se muestra en 

la Figura 2.3.4a. Granos nuevos se nuclean en los bordes de los granos que van creciendo (Figura 

2.3.4b), con lo cual se forma una delgada banda de granos recristalizados como se muestra en la 

Figura 2.3.4c. Si hay una gran diferencia entre el tamaño de grano inicial y el tamaño de grano 

recristalizado, entonces podría formarse una estructura de collar de granos (Figura 2.3.4b-c), y 

finalmente el material llegará a estar completamente recristalizado (Figura 2.3.4d y Figura 

2.3.4e) [4, 54, 55]. 

La recristalización de metales sometidos a grandes deformaciones plásticas puede ser bastante 

diferente de aquellos sometidos a deformaciones plásticas bajas o moderadas, y así la 

recristalización discontinua es remplazada por un proceso de recristalización continuo.  
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Figura 2.3.3. Ilustración esquemática del fenómeno de crecimiento del subgrano durante el 
recocido de forma continua (a-b) y de forma discontinua (c-d) [54, 55]. 

 

 

Figura 2.3.4. Desarrollo de la microestructura durante recristalización dinámica. a)-c) 
Nucleación y crecimiento de granos recristalizados, d) material totalmente recristalizado con 
un tamaño de grano inicial grande, e) material totalmente recristalizado con un tamaño de 
grano inicial pequeño [54, 55]. 

a) b)

c) d)

continua

discontinua

a) b) c)

d) e)
Bordes de 
grano iniciales

Bordes de 
grano finales
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2.3.2.1 Recristalización continua.  
Cuando un metal policristalino se deforma, se observa un gran número de bordes de grano de 

ángulo pequeño (LAGB) (Figura 2.3.5b). Con un recocido a elevadas temperaturas, esta 

microestructura de LAGB usualmente recristalizará de forma discontinua. Este proceso está 

controlado principalmente por la energía almacenada en los borde de grano de ángulo pequeño. 

Sin embargo, después de grandes deformaciones, se observa una microestructura con muchos 

bordes de grano de ángulo grande (HAGB). Tal microestructura es similar a la obtenida por 

medio de recristalización convencional, pero ya no se distingue la nucleación y el crecimiento de 

los granos recristalizados, y la microestructura evoluciona de forma relativamente homogénea en 

todo el material.   

Al deformar un metal, el área del borde de grano se incrementa con el aumento en la 

deformación a una velocidad que depende del modo de deformación. Durante la deformación 

plástica,  se forman los subgranos, y después de una deformación dada (ε~1) estos subgranos no 

cambian mucho. Por lo tanto, con el incremento en la deformación, el porcentaje de bordes de 

grano de ángulo grande (HAGB) se incrementa (Figura 2.3.5c-d). Adicionalmente podrían 

formarse nuevos bordes de grano de ángulo grande por fragmentación del grano [4, 54, 55].  

 

Figura 2.3.5. Evolución de la microestructura en función del grado de deformación del 
material, a) estado inicial, b) deformado, c) muy deformado, d) evolución de HAGB y LAGB 
con la deformación [54, 55]. 

 

a) b)

c)

LAGB
HAGB
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Las microestructuras con una fracción grande de LAGB son intrínsecamente inestables con 

respecto a la recristalización discontinua. Si la diferencia de orientaciones media de los límites 

de ángulo pequeño se incrementa, las propiedades de los bordes llegan a ser más uniformes, y la 

estructura no puede recristalizar discontinuamente.  

 

2.4 HIERRO ARMCO 

El hierro es un elemento químico con símbolo Fe y número atómico 26. Es por masa el elemento 

más común en la Tierra, formando gran parte del núcleo interior y exterior de la misma. Pero es 

el cuarto elemento más común en la corteza de la Tierra en masa planetaria. 

El hierro metálico o nativo se encuentra difícilmente debido a su tendencia a la oxidación, pero 

sus óxidos son fácilmente localizables. La gran mayoría del hierro en la corteza terrestre se 

encuentra combinado con oxígeno como minerales de óxido de hierro tales como Hematita-

Fe2O3 y Magnetita-Fe3O4.  

El hierro metálico ha sido usado desde tiempo ancestral, aunque las aleaciones de cobre, las 

cuales tienen temperaturas de fusión más bajas, fueron usadas incluso más temprano en la 

historia humana. El hierro puro es blando, y difícil de obtener por fundición. El material se 

endurece y fortalece de forma significativa por las impurezas, en particular carbono, proveniente 

del proceso de fundición [56].  

El metal de hierro es producido en altos hornos, donde el mineral es reducido por coke a arrabio, 

el cual tiene un alto contenido de carbono. Un mayor refinamiento con oxígeno reduce el 

contenido de carbono a la proporción correcta para fabricar acero. Aceros y aleaciones de hierro 

de bajo carbono junto con otros metales son de lejos los metales más comunes de uso industrial, 

debido a su gran rango de propiedades y la abundancia extendida de la producción de hierro.     

El hierro puro tiene un número de formas alotrópicas, donde la estabilidad de cada una de estas 

formas varía en función de la temperatura, presión, campos magnéticos y tamaño. Puede tener 

muchas estructuras cristalinas, incluyendo cubica centrada en el cuerpo, cubica centrada en las 

caras, hexagonal compacta, tetragonal centrada en las caras, trigonal y, posiblemente, doble 

hexagonal compacta. Esta última forma se cree que existe en el núcleo de la tierra donde las 

extremas temperaturas y presiones crean las condiciones apropiadas para esta forma de otra 

manera inestable [56]. 
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Cuando el hierro fundido se enfría, cristaliza a 1538ºC en la fase alotrópica δ, también conocida 

como ferrita δ la cual tiene una estructura cristalina cúbica centrada en el cuerpo (bcc). Con 

mayor enfriamiento a 1394⁰C, cambia su estado alotrópico a γ, con una estructura cristalina 

cúbica centrada en las caras (fcc), o también conocida como austenita. A una temperatura de 

912⁰C y para temperaturas inferiores, la estructura cristalina nuevamente pasa a ser cúbica 

centrada en el cuerpo, también conocida como hierro α, o ferrita α. Finalmente, a 768⁰C-770⁰C 

(temperatura de Curie) el hierro llega a ser magnético como se muestra en la Figura 2.4.1. 

Durante el paso por el punto de Curie el hierro no experimenta ningún cambio en su estructura 

cristalina, pero hay un cambio en la estructura de dominios magnéticos, donde cada dominio 

contiene átomos de hierro con un spín electrónico particular. En el hierro no magnético, todos los 

espines electrónicos de los átomos dentro de un dominio están en la misma dirección, sin 

embargo, los dominios vecinos apuntan en diferentes direcciones y de esta manera se anulan 

entre sí, dando como resultado un hierro no magnético. En el hierro magnético, los spines 

electrónicos de todos los dominios están alineados, de modo que los efectos magnéticos de los 

dominios vecinos se refuerzan entre sí. A presiones por encima de aproximadamente 10GPa y 

temperaturas de un pocos cientos de Kelvin, el hierro-α cambia a una estructura hexagonal 

compacta (hcp), el cual es conocido como hierro-ε; a una temperatura más alta el hierro-γ 

también cambia a hierro-ε, pero lo hace a una presión más alta. El hierro-β, si existe, aparecería a 

presiones de al menos 50GPa y temperaturas de al menos 1500K, y se piensa que tendrá una 

estructura ortorrómbica o hexagonal compacta [56].            

Hay también transiciones magnéticas definidas por la temperaturas de Néel y Curie, junto a 

complejos estados magnéticos que conducen al coeficiente de expansión térmica más grande de 

austenita compacta relativo a la menos densa ferrita. Cuando el tamaño de hierro es reducido 

suficientemente puede experimentar una transición de metal a aislante con la pérdida del estado 

metálico mientras el número de átomos participantes disminuye. La resistencia del hierro puro 

medida experimentalmente varía entre 10GPa y 50 MPa. Acceder a este gran rango de 

propiedades no está limitado a la resistencia; parámetros como tenacidad y ductilidad exhiben 

similar versatilidad. 

El hierro es capaz de formar soluciones con un gran número de otros elementos atómicos. Hay 

incontables reacciones de precipitación y transformación de fase que pueden ser inducidas con la 

aleación apropiada. El hierro también es increíblemente económico cuando se fabrica a gran 

escala.           
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Figura 2.4.1. a) Diagrama de bajas presiones de hierro. b) Diagrama de fases hierro-carbono 

 
Desarrollado en 1909 por la compañía Americana Rolling Mill (American Rolling Mill 

Company-ARMCO), y producido en Alemania por primera vez en 1927, el hierro puro 

ARMCO, con su historia de más de un siglo, es aun un producto importante debido a las 

posibilidades flexibles de aplicación. Hoy en día es usado en un amplio rango de aplicaciones 

como la soldadura de varillas y alambre, también como blindaje magnético en el sector de la 

radiografía y tomografía magnética nuclear y muchas otras aplicaciones magnéticas como 

núcleos magnéticos, yugos y armaduras.  

El hiero ARMCO es un producto de acería único en su pureza, con un contenido mínimo de 

hierro de 99.85%, sin la adición de elementos aleantes, donde todas las impurezas naturales han 

sido eliminadas en su mayoría. El hierro ARMCO sufre después de la fusión en el convertidor 

una fuerte desgasificación al vacío. Después de la solidificación, por lo tanto tiene una 

composición homogénea con respecto a la distribución de los elementos de acompañamiento, un 

contenido de oxígeno muy bajo y una muy buena pureza de escoria. Debido al bajo contenido de 

carbono, la microestructura a temperatura ambiente consiste de ferrita pura [56]. 

En la Tabla 2.4.1 se muestran las composiciones máximas para los diferentes grados de hierro 

ARMCO comúnmente encontrados. La alta pureza del hierro ARMCO le da las siguientes 

propiedades especiales: 

VAPOR
LÍQUIDO

HIERRO‐δ (bcc)     1400⁰C

HIERRO‐γ (fcc)

HIERRO‐α (bcc)

910⁰C

1538⁰C
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 Excelentes propiedades magnéticas  

 Mejora en la resistencia a la corrosión y oxidación en comparación con aceros 

convencionales 

 Buena capacidad de conformabilidad en frio 

 Idealmente adecuado para soldadura. 

 

Tabla 2.4.1. Composiciones para los diferentes grados de hierro ARMCO [56].  

 
**Sin determinar 

El hierro ARMCO es usado en gran parte como el material básico para fusión de aceros de bajo 

carbono, inoxidables y resistentes al ácido, materiales con un alto contenido de níquel, 

aleaciones magnéticas así como también fundiciones de aceros inoxidables y resistentes al calor 

en hornos de inducción y vacío. El hierro ARMCO también es usado en muchas aplicaciones de 

aviación, construcción, tecnología nuclear. En la producción de imanes, en la construcción de 

automóviles, blindaje magnético,  en la construcción de centrales eléctricas,  y como ánodo 

anticorrosión. Algunas propiedades eléctricas y magnéticas del hierro ARMCO se resumen en la 

Tabla 2.4.2. 

Entre mayor sea la pureza de un material metálico, mayor será su conductividad eléctrica. 

Incluso fracciones de porcentaje de C, Si, P, S, Mn y Cu habituales en aceros convencionales, 

impactan de forma negativa la conductividad eléctrica del material. Por esta razón el hierro 

ARMCO presenta buenas propiedades de conductividad eléctrica con respecto a los aceros 

convencionales. Además de sus propiedades eléctricas, las propiedades magnéticas del hierro 

ARMCO constituyen otra ventaja, ya que presenta una alta saturación magnética, una baja 

resistencia de campo coercitivo y una baja remanencia.   

Con respecto a la resistencia a la corrosión el comportamiento del hierro y el acero depende en 

gran medida de la pureza del material. Entre mayor pureza, más grande será la resistencia contra 

la propia destrucción electrolítica, la cual se lleva a cabo en las áreas del borde entre los cristales 

de hierro y los otros elementos. Con respecto a la oxidación, el hierro ARMCO es superior 

comparado con aceros normales sin aleación, debido a que forma capas de óxido adhesivas y 

cohesivas, las cuales protegen el metal de futuros ataques. 

Grado C Mn P S N Cu Co Sn

1 0,02 0,2 0,015 0,015 0,007 0,06 ** 0,01

2 0,01 0,1 0,01 0,008 0,006 0,03 ** 0,01

3 0,01 0,08 0,01 0,003 0,005 0,03 ** 0,01

4 0,01 0,06 0,005 0,003 0,005 0,03 0,005 0,005
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Tabla 2.4.2. Propiedades eléctricas y magnéticas de hierro ARMCO [56]. 

 

 

El hierro ARMCO también presenta resistencia a ácidos, bases y soluciones salinas asociadas 

con componentes químicos relacionados al elemento Fe. Aunque el hierro ARMCO no puede 

remplazar un material resistente al óxido y al ácido, sin embargo ofrece ventajas donde un cierto 

nivel al ataque químico tenga que aceptarse en el caso del uso de materiales metálicos sin 

aleación. Gracias a su estructura homogénea y alto nivel de pureza, el hierro ARMCO se ataca 

de forma más lenta por productos químicos de descomposición del hierro que los aceros sin 

aleación.     

Con respecto a la soldadura, el hierro ARMCO presenta excelentes características de soldadura. 

Esto se aplica tanto a la soldadura por arco como a la soldadura autógena. El hierro también 

puede ser utilizado como alambre de soldadura para trabajos de reparación de componentes 

fundidos [56].     

 

2.5 DEFORMACIÓN PLÁSTICA SEVERA (SPD) 

El procesamiento de materiales metálicos por medio de deformación plástica severa (SPD) se ha 

convertido en un importante campo de investigación en muchos laboratorios alrededor del 

Características   Valores tipicos 

Permeabilidad inicial 300‐500

Permeabilidad  3500‐6000

Fuerza coercitiva 60‐120 A/m

Saturación de inducción 2,15 T

Densidad a 20⁰C 7,86 kg/dm3 

Punto de fusión 1536⁰C

Coeficiente de expansión lineal Rango 

de temperatura 0‐100⁰C
12*10‐6 ⁰C‐1 

Resistencia eléctrica a 20⁰C 10,7micro‐ohms/cm

Modulo de elasticidad 207 kN/mm2 
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mundo. Este método se define como cualquier proceso de conformación bajo una gran presión 

hidrostática que puede ser usada para introducir una deformación muy grande en el volumen de 

un sólido sin la introducción de ningún cambio significativo en la dimensiones de la muestra, 

teniendo además la habilidad de producir un excepcional refinamiento del grano [57].    

Aunque el procesamiento por deformación plástica severa en su forma moderna es relativamente 

un nuevo desarrollo, los principios fundamentales de este tipo de procesamiento de metales se 

remonta a épocas antiguas con el trabajo de los artesanos. En la antigua China, durante la 

dinastía Han alrededor de 200 años antes de Cristo y la dinastía de los tres estados alrededor de 

280 años después de Cristo, los artesanos locales desarrollaron y utilizaron una técnica de 

forjado para la fabricación de acero para el uso en espadas. La principal característica de este 

proceso era el forjado y doblado repetitivo del metal, con lo cual introducían un endurecimiento 

sustancial. Este proceso repetitivo llego a ser adoptado como una técnica viable en la producción 

de productos de alta resistencia, y forma la base de los famosos aceros de Bai-Lian [57].      

La introducción de los principios científicos del procesamiento por deformación plástica severa 

pueden remontarse al trabajo pionero del profesor P.W. Bridgman [58] en la Universidad de 

Harvard desde los años 1930 en adelante. El profesor Bridgman posteriormente recibió el premio 

Nobel por su trabajo en la física de alta presión y por sus detallados estudios en los efectos de 

altas presiones en metales másicos. Desde la perspectiva de este tópico, es importante notar que 

Bridgman fue el primero en proponer los estudios de metales usando una combinación en 

deformación por compresión y torsión.     

Por otro lado, la concepción de grandes deformaciones plásticas o deformaciones que son 

caracterizadas por un valor de deformación real acumulada ε≥0.5, y son realizadas a 

temperaturas relativamente bajas (≤0.4 temperatura de fusión), se ha usado durante bastante 

tiempo en la ramas de física y mecánica que se ocupan de los problemas de plasticidad de los 

sólidos [59, 60]. Las grandes deformaciones plásticas son activamente ocupadas en la práctica, 

por ejemplo, en el proceso de elaboración de semi-productos. Normalmente los métodos 

experimentales para alcanzar grandes deformaciones están basados en la laminación de tiras o 

láminas delgadas, con un espesor inicial de ~10mm hasta un espesor final de ~0.1mm, lo cual es 

equivalente a una deformación verdadera ε=4.6. Por lo tanto, deformaciones verdaderas de 4-4.5 

son casi imposibles para el conformado de palanquillas másicas por medio de métodos 

convencionales, por lo que se requieren nuevas técnicas de procesamiento [61]. Con base a la 

idea de Bridgman [61, 62], se sugirió que tales técnicas podrían comprender la combinación de 
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esfuerzos de cizalla y de compresión haciendo posible deformar el material sin cambios en su 

forma.    

En 1980, esos principios fueron llevados a cabo por científicos Polacos [61] y Rusos [63] en la 

creación experimental de una configuración de matrices para combinar torsión y compresión. 

Esta aplicación permitió alcanzar deformaciones muy grandes, con deformaciones verdaderas 

superiores a 6-8, lo cual originó un fuerte refinamiento de la microestrucutra en metales. Este 

procedimiento fue conocido más parte como torsión de alta presión (HPT- high-pressure torsion) 

[64].  De interés adicional al tópico fue el trabajo de Segal y sus colaboradores [65] en Minsk en 

la antigua Unión Soviética (ahora la capital de Bielorrusia) para desarrollar el proceso de presión 

en canal angular constante (ECAP-equal channel angular pressing). Este último procedimiento 

representa la técnica más importante y más utilizada para el procesamiento por deformación 

plástica severa hasta el momento.       

Al mismo tiempo, con respecto a un punto de partida de metales nanoestructurados, el trabajo 

pionero fue realizado por Valiev y sus colaboradores [66] en la universidad de UFA en 1988 

quien demostró por primera vez la posibilidad de producir, usando el procedimiento de HPT, 

metales y aleaciones de grano ultrafino con bordes de grano de ángulo grande  (HAGB). Dos 

técnicas de deformación plástica severa, ECAP y HPT, han recibido gran atención y han sido 

recientemente más desarrolladas, al mismo tiempo que durante los últimos 10-15 años han 

aparecido una gran diversidad de nuevas técnicas de deformación plástica severa: por ejemplo 

unión por laminación acumulativa (ARB-accumulative roll bonding), forja multiaxial, extrusión 

con torsión (TE- twist extrusion), compresión y extrusión cíclica (CEC-cyclic extrusión and 

compression), corrugación repetitiva y estirado (RCS-repetitive corrugation and straightening) 

[57].  

2.5.1 Principales	técnicas	de	deformación	plástica	severa.		
HPT y ECAP fueron usados en los primeros estudios para producir metales y aleaciones 

nanoestructuradas obteniendo granos de tamaño submicrométrico e incluso nanométrico [67, 

68]. Desde los primeros experimentos, se establecieron regímenes y rutas de procesamiento para 

muchos materiales metálicos, incluyendo materiales de baja ductilidad y difíciles de deformar.  

2.5.1.1 Torsión de alta presión-HPT.  
En este proceso, la muestra, generalmente en forma de disco delgado, se somete a un esfuerzo 

torsional bajo una alta presión hidrostática. El principio de funcionamiento se muestra en la 

Figura 2.5.1 [69, 70, 71].  
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Figura 2.5.1. Esquema del proceso HPT. 

 

 
El disco se localiza entre 2 mordazas, se aplica una presión compresiva uniaxial, y se genera un 

esfuerzo plástico torsional por medio de la rotación de una de las mordazas. Usualmente las 

presiones aplicadas son superiores a 2 GPa. Si no hay flujo exterior del material, el espesor del 

disco permanece constante y la deformación torsional verdadera viene dada por: 

ߛ ൌ ቀܴ ݄ൗ ቁ߮௧ ( 2.5.1) 

donde r es la distancia desde el centro del disco, φ es el ángulo de torsión en radianes, y h es el 

espesor de la muestra. Para comparación con otros métodos de deformación plástica severa, la 

deformación verdadera equivalente ε, puede ser calculada usando la relación: 

ߝ ൌ ൫1 ܽൗ ൯(2.5.2 ) ߛ 

donde el coeficiente a toma ya sea los valores de un criterio de flujo plástico (a=√3 para Von 

Misses) o desde la teoría de Taylor de policristales (a=1.65 para metales fcc sin textura el cual 

decrece ligeramente durante deformación continua). 

 

2.5.1.2 Extrusión en canal angular de sección constante-ECAP.  
Es actualmente la técnica de procesamiento por deformación plástica severa más desarrollada. 

Como se muestra en la Figura 2.5.2, durante el proceso un tocho de sección cuadrada o circular 
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es presionado a través de una matriz con dos canales que se interceptan y forman una L. Se 

introduce así una deformación cortante durante el paso de la muestra por la arista de intersección 

de los dos canales. Ya que las dimensiones de la sección transversal del material procesado 

permanecen sin cambios, el material puede volver a ser procesado hasta obtener deformaciones 

excepcionalmente altas [65].  

 
Figura 2.5.2. Esquema del proceso ECAP. 

 
 
 

La deformación equivalente ε, introducida en ECAP se determina por una relación que incorpora 

el ángulo entre las 2 partes del canal Ф y el ángulo que define el arco de curvatura exterior donde 

los 2 canales se interceptan ψ. La relación está dada por [72]: 

ߝ ൌ ாܰ

√3
൤2ܿݐ݋ ൜൬

߶
2
൰ ൅ ൬

߰
2
൰ൠ ൅ ܿ݁ݏ݋ܿ߰ ൜൬

߶
2
൰ ൅ ൬

߰
2
൰ൠ൨ ( 2.5.3) 

donde ாܰ es el número de pases a través de la matriz. Durante pases consecutivos, la 

deformación cortante se acumula en la muestra procesada, llevando a una estructura de grano 

ultrafino mediante un proceso de recristalización dinámica continua. En la práctica, se pueden 

introducir diferentes sistemas de deslizamiento por rotación de la muestra alrededor de su eje 

longitudinal entre cada pase [73], lo que lleva a cuatro rutas básicas de procesamiento. La ruta A 

cuando no hay rotación de la muestra; la ruta BC, cuando la muestra se rota 90º en el mismo 

sentido entre cada pase; la ruta BA, cuando la muestra se rota 90º en sentidos alternativos entre 

cada pase y la ruta C, donde la muestra se rota 180º entre cada pase [74]. Cuando se utiliza una 
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matriz con Ф=90º, la ruta BC es generalmente la forma más rápida para desarrollar una estructura 

de grano ultrafino homogéneo. 

2.5.1.3 Unión por laminación acumulativa-ARB.  
Esta técnica hace uso de las facilidades del proceso de laminación convencional. Como se 

muestra en la Figura 2.5.3, una chapa se lamina de manera que su espesor se reduce a la mitad. 

Después la chapa se corta en dos mitades que luego se apilan. Para conseguir una buena unión 

durante la operación de laminado subsecuente, las dos caras en contacto de las láminas se deben 

limpiar de grasa antes de colocarse juntas. Las chapas apiladas son laminadas nuevamente hasta 

la reducción de espesor en la mitad. De esta manera el ciclo puede repetirse muchas veces hasta 

conseguir una gran deformación en el material. Normalmente la operación se efectúa en tibio 

para conseguir la soldadura de las chapas. 

 
Figura 2.5.3. Esquema del proceso ARB. 

 

 

Dado que la reducción de espesor a la mitad supone una deformación ε=0.8, la deformación 

equivalente para este proceso después de un número N de ciclos está dada por [75]: 

ேߝ ൌ 0.80 ஺ܰோ஻ ( 2.5.4) 

En realidad, la estructura de grano ultrafina obtenida con esta técnica no es equiáxica en las 3 

dimensiones, sino que se genera una estructura de grano alargado (“pancake”), la cual es 

elongada en la dirección de laminación. Esta característica microestrucutral es la misma 

independiente del tipo de metal y aleación. 
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2.5.1.4 Forja multidireccional-MDF.  
Fue aplicada por primera vez durante la primera mitad de los años noventa para la obtención de 

materiales másicos de estructura ultrafina [76, 77]. El proceso de forja multidireccional se asocia 

usualmente con la recristalización dinámica en metales y aleaciones de una sola fase. El 

principio de la forja multidireccional se muestra en la Figura 2.5.4, y asume múltiples 

repeticiones de forja con cambios en los ejes de la carga aplicada. La homogeneidad de la 

deformación introducida por la forja multidireccional es menor que con ECAP y HPT. Sin 

embargo, el método puede ser usado para obtener un estado nanoestructurado en materiales 

bastante frágiles debido a que el procesamiento comienza a temperaturas elevadas y las cargas en 

los utillajes son relativamente bajas. La selección de los apropiados regímenes de velocidad de 

deformación-temperatura de la deformación lleva al refinamiento de grano deseado. La 

operación se realiza usualmente sobre el intervalo de temperaturas de 0.1-0.5Tm donde Tm es la 

temperatura absoluta de fusión. 

 
Figura 2.5.4. Esquema del proceso MDF. 

 
 

2.5.1.5 Compresión y extrusión cíclica-CEC.  
Se lleva a cabo presionando una muestra desde una cámara cilíndrica de diámetro d0 a otra con 

iguales dimensiones a través de una matriz con un diámetro dm más pequeño que d0 [78]. Su 

principio de funcionamiento se ilustra en la Figura 2.5.5. Así, el procesamiento induce extrusión 

y las cámaras proporcionan compresión de modo que, durante un ciclo, el material es empujado 
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para experimentar primero compresión, luego extrusión, y finalmente compresión nuevamente. 

La deformación verdadera producida en un ciclo se calcula como:   

ߝ∆ ൌ 4݈݊ ൭݀଴ ݀௠
ൗ ൱ ( 2.5.5) 

 

 
Figura 2.5.5. Esquema del proceso CEC. 

 

En el segundo ciclo, la dirección de extrusión se invierte, llevando la misma secuencia de los 

modos de deformación. El proceso puede repetirse N veces empujando la muestra de ida y vuelta 

para darle una deformación verdadera acumulada de (N∆ε). Con una relación de diámetros de 

dm/d0≈0.9, la deformación introducida en el material durante un ciclo es ∆ε≈0.4. Se han 

reportado deformaciones verdaderas acumuladas de hasta 90 [78].  

2.5.1.6 Corrugación repetitiva y estirado-RCS.  
Fue recientemente introducido y su principio se muestra en la Figura 2.5.6. En un proceso 

repetitivo de dos pasos, la muestra, de formato plano, es inicialmente deformada a una forma 

corrugada y luego enderezada entre dos mordazas planas usando un procesamiento cíclico que 

puede ser repetido muchas veces. En este proceso, la muestra se somete a deformación a flexión 

lo cual promueve el refinamiento del grano. Una ventaja de este proceso es que puede ser 

fácilmente adaptado a instalaciones industriales de laminación, ya que no es difícil maquinar una 

serie de dientes corrugados en rodillos o en trenes de laminación convencionales, permitiendo así 
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que el proceso muestre potencial de producción de materiales nanoestructurados de una manera 

continua y económica [79]. 

 

 
Figura 2.5.6. Esquema del proceso RCS. 

 

2.5.1.7 Extrusión por torsión-TE.  
Esta técnica fue introducida en 2004 [80], y los principios se muestran en la Figura 2.5.7. 

Durante este proceso, la muestra es empujada a través de una matriz de extrusión la cual 

mantiene su sección transversal en tamaño y forma mientras se torsiona a través de su eje 

longitudinal. Como resultado, la muestra recobra su forma y tamaño después de cada pase, y así 

es posible procesar la muestra repetitivamente para conseguir un excelente refinamiento del 

grano. Una gran variedad de formas de sección transversal, pero no geometrías circulares, son 

posibles con esta técnica.    

 
Figura 2.5.7. Esquema del proceso TE. 
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2.5.2 Regímenes	de	procesamiento	de	SPD	para	refinamiento	del	grano.		
Se han definido cinco reglas básicas para el afinamiento del grano para obtener estructuras de 

grano ultrafino con prevalencia de bordes de grano de ángulo grande por medio del 

procesamiento con deformación plática severa. Cuatro están relacionadas con los requerimientos 

para los regímenes de procesamiento por deformación plástica severa y las rutas de 

procesamiento, mientras que la quinta está relacionada con la naturaleza intrínseca del material 

objeto de estudio. Estas reglas son:  

 El procesamiento por deformación plástica severa debe realizarse a  bajas temperaturas 

(<0.4Tm). Solo bajo estas condiciones es posible conseguir densidades de dislocaciones de 

1014m-2 o mayores, hasta valores límites de 1016-1017m-2 [81, 82], lo cual es necesario para la 

formación de una estructura de grano ultrafino. Temperaturas de procesamiento más altas 

dan como resultado una densidad de dislocaciones acumulada más pequeña y un tamaño de 

grano de más de un micrómetro. 

 

 El grado de deformación durante el procesamiento (deformación verdadera) debe exceder el 

valor de 6-8. Aunque a deformaciones de 0.5 ya ocurre un considerable refinamiento de la 

microestructura y se obtienen densidades de dislocaciones superiores a 1014m-2 [81], la 

formación de estructuras de grano ultrafino con prevalencia de límites de grano de ángulo 

grande requiere un mayor grado de deformación.  

 

 Altas presiones hidrostáticas, usualmente superiores a 1GPa, garantizan un eficiente 

procesamiento de deformación plástica severa. Las altas presiones contribuyen al 

mejoramiento de la deformabilidad del material procesado  [69, 83]. Además, la presión 

afecta la difusión y de esta manera suprime la aniquilación de defectos en la red inducidos 

por la deformación [84].   

 

 La formación de granos ultrafinos equiáxicos depende de la vorticidad del flujo del metal. A 

nivel macroscópico la vorticidad está relacionada con el carácter no-redundante de 

deformación. Por ejemplo, la ruta BC de ECAP, en la cual el material procesado es rotado 90º 

entre cada pase, es considerablemente más efectiva para el refinamiento del grano en 

comparación con la ruta C en donde la posición de la muestra no cambia [83]. A nivel 

microscópico, la vorticidad está relacionada con las rotaciones y desplazamientos de los 

granos [85].  
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 El refinamiento del grano está también asociado a la estructura atómica del material 

procesado. Las aleaciones con baja energía de falla de apilamiento (SFE), manteniendo todas 

las demás condiciones iguales, contribuyen al aumento de la densidad de dislocaciones 

acumulada y reducen considerablemente el tamaño de grano producido [81].  

 

2.5.3 Parámetros	fundamentales	y	factores	experimentales	en	ECAP.		
El procedimiento de ECAP es un proceso de flujo de metal operando en corte simple y 

caracterizado por varios parámetros fundamentales como la deformación impuesta en cada 

pasada, los sistemas de deslizamiento operando durante la operación de prensado y los patrones 

de cizallamiento consiguientes presentes dentro de las muestras prensadas [83, 86].  

2.5.3.1 Deformación introducida en ECAP.  
La magnitud de la deformación introducida puede ser estimada usando una aproximación 

analítica basada en diferentes configuraciones de matriz como se muestra esquemáticamente en 

la Figura 2.5.8 [72]. Tres condiciones se muestran en dicha figura. Así, la Figura 2.5.8a 

corresponde a una situación donde ߰ ൌ 0∘, la Figura 2.5.8b corresponde a la condición donde 

߰ ൌ ሺߨ െ ߶ሻ°, y la Figura 2.5.8c representa una condición intermedia donde 0< ߰<ሺߨ െ ߶ሻ. La 

deformación se estima asumiendo una probeta totalmente lubricada de tal manera que los efectos 

de fricción pueden desestimarse.  

Para la situación donde ψ=0º en la Figura 2.5.8a, un pequeño elemento cuadrado en la entrada 

del canal etiquetado abcd, pasa a través del plano teórico de corte y llega a estar distorsionado en 

el paralelogramo a’b’c’d’. Se puede mostrar que la deformación cortante γ está dada por:  

ߛ ൌ ݐ݋2ܿ ൬
߶
2
൰ ( 2.5.6) 

Utilizando una aproximación similar para la Figura 2.5.8b, la deformación es: 

ߛ ൌ ψ ( 2.5.7) 

Y un análisis similar para la Figura 2.5.8c da lugar a la solución general: 

ߛ ൌ ൤2ܿݐ݋ ൜൬
߶
2
൰ ൅ ൬

߰
2
൰ൠ ൅ ܿ݁ݏ݋ܿ߰ ൜൬

߶
2
൰ ൅ ൬

߰
2
൰ൠ൨ ( 2.5.8) 
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Figura 2.5.8. Principio de funcionamiento del ECAP. a)	࣒ ൌ ૙∘, b) ࣒ ൌ ሺ࣊ െ ࣘሻ°y c)	૙< 
࣒<ሺ࣊ െ ࣘሻ [72]. 

 

Finalmente, la deformación equivalente después de N pases, puede expresarse de forma general 

por la ecuación ( 2.5.3) ya introducida anteriormente.  

La ecuación ( 2.5.3) tiene la ventaja que también incorpora el ángulo asociado con el arco de 

curvatura ߰. Esta ecuación también es razonablemente consistente con otras aproximaciones [87, 

88, 89], y proporciona una manera simple y directa para estimar la deformación para cualquier 

matriz seleccionada que tenga diferentes valores de ߰ y ߶.  

2.5.3.2 Rutas de procesamiento en ECAP.  
Como ya se ha mencionado, hay varias rutas básicas de procesamiento en ECAP, y esas rutas de 

procesamiento introducen diferentes sistemas de deslizamiento durante la operación por lo que 

da lugar a diferencias significativas en las microestructuras producidas por ECAP [90, 91, 92]. 

Las cuatro diferentes rutas se resumen esquemáticamente en la Figura 2.5.9 [93]. Así, en la ruta 

A la muestra es procesada sin rotación, en la ruta BA la muestra es rotada 90º en direcciones 

alternativas entre pases consecutivos, en la ruta BC la muestra es rotada 90º en el mismo sentido 
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(ya sea horario o anti-horario) entre cada pase, y en la ruta C la muestra es rotada 180º entre 

pases. 

 
Figura 2.5.9. Las cuatro rutas fundamentales de procesamiento en ECAP. 

 
 
 

Los diferentes sistemas de deslizamiento asociados con esta diferentes rutas de procesamiento se 

muestran esquemáticamente en la Figura 2.5.10 [92]. El deslizamiento se muestra para diferentes 

pases en cada ruta de procesamiento, y así, los planos etiquetados desde 1 hasta 4 corresponden 

con los primeros cuatro pases por ECAP [90]. En la ruta C el corte se mantiene en el mismo 

plano en cada pase consecutivo, pero la dirección del corte es invertida en cada pase. Así, la ruta 

C es un proceso de deformación redundante, y la deformación es restaurada después de cada 

número par de pases.   

 
Figura 2.5.10.  Vista de los sistemas de deslizamiento en los planos X, Y, y Z para diferentes 
pases y rutas de procesamiento [92]. 
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Es aparente que la ruta BC es un proceso de deformación redundante debido a que el 

deslizamiento en el primer pase es cancelado por el deslizamiento en el tercero y el 

deslizamiento en el segundo es cancelado por el deslizamiento en el cuarto pase. Por el contrario 

las rutas A y BA no son procesos de deformación redundante, y hay dos planos de corte 

separados interceptándose a un ángulo de 90º en la ruta A y cuatro planos de corte distintos 

interceptándose en ángulos de 120º en la ruta BA. En las rutas A y BA hay una acumulación de 

presión de deformación adicional en cada pase separado a través de la matriz. Las implicaciones 

de estos sistemas de corte están ilustradas en la Figura 2.5.11.  

 

 
Figura 2.5.11.  Distorsiones introducidas en elementos cúbicos cuando se observan desde los 
planos X, Y, y Z para diferentes rutas y números de pases [92]. 
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Las ilustraciones muestran las distorsiones macroscópicas introducidas en un elemento cúbico 

visto desde los planos X, Y, y Z, hasta un máximo de 8 pases [74]. Es aparente en la Figura 

2.5.11 que el elemento cúbico es restaurado cada dos pases cuando se usa la ruta C y cada cuatro 

pases usando la ruta BC, mientras que la distorsión se vuelve más aguda cuando se usan las rutas 

A y BA. Además, no existe deformación del elemento cúbico en el plano Z cuando se utilizan las 

rutas A y C. 

2.5.3.3 Patrones de corte asociados con ECAP.  
Una aproximación importante para examinar las implicaciones de ECAP es considerar los 

patrones de corte que se desarrollan en cada plano ortogonal para cada ruta de procesamiento. 

Esta información está ahora disponible tanto para rutas de procesamiento en ECAP convencional 

cuando se usan matrices con ángulos de 90º y 120º como para el procesamiento de muestras 

planas cuando la rotación ocurre alrededor de los ejes Y o Z [94]. La Figura 2.5.12 muestra los 

patrones de corte para ECAP convencional usando una matriz con ángulo de 90º con rotación 

alrededor del eje X como se observa en las cuatro rutas de procesamiento separadas [94]. 

 
Figura 2.5.12. Patrones de corte en los planos X, Y, y Z para diferentes rutas de 
procesamiento con diferentes números de pases [94]. 
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La líneas en la parte superior muestran el deslizamiento en los planos X, Y, y Z después de un 

pase, y el resto de líneas muestran los patrones para rutas A, BA, BC y C después de dos, tres y 

cuatro pases, respectivamente. Estos dibujos demuestran que existe una considerable variación 

en el rango angular total de deslizamiento visto en cualquier plano seleccionado durante ECAP. 

Por simplicidad este rango angular es designado como ƞ y los valores individuales de ƞ para cada 

plano y cada configuración de pases se resume en la Tabla 2.5.1. Así el rango angular es cero en 

todos los planos cuando se usa la ruta C o cuando se observa los planos X o Z en la ruta A. 

También es aparente que la ruta BC muestra los rangos angulares más grandes con valores de 

90º, 63º, y 63º después de 4 pases en los planos X, Y, y Z respectivamente. 

 

Tabla 2.5.1. Rangos angulares por deslizamiento para diferentes rutas de procesamiento [94]. 

 
 

2.5.3.4 Factores experimentales que influencian el proceso ECAP.  
Cuando los materiales son procesado por medio de ECAP, varios factores influencian la 

ductilidad de los mismos, el flujo del metal, y las características microestructurales de la 

muestras procesadas [83, 95, 96]. Estos factores pueden ser incluidos en tres categorías distintas. 

La primera, factores asociados directamente con la facilidad experimental de ECAP, tales como 

los valores de los ángulos dentro de la matriz, ángulo interior como exterior definiendo el arco de 

curvatura donde los dos canales se interceptan. Segundo, factores experimentales relacionados a 

los regímenes de procesamiento incluyendo por ejemplo, la velocidad de prensado, la 

temperatura de prensado, y la presencia o ausencia de una contra presión. Tercero, otros factores 

de procesamiento que pueden jugar un papel importante en la influencia en la extensión del 
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refinamiento del grano y la homogeneidad de la microestructura presionada incluyendo la 

naturaleza de la textura cristalográfica, composición de fase, y la distribución de diferencias de 

orientaciones de grano en el material sin ECAP. Por lo tanto es importante realizar una 

caracterización del material inicial antes de ECAP.  

2.6  MATERIALES NANOESTRUCTURADOS Y SUS PROPIEDADES. 

Debido a sus tamaños de grano extremadamente pequeños, los materiales nano-cristalinos (NC) 

presentan alta resistencia y dureza, alta resistencia al desgaste, mejora en la difusividad, y otras 

propiedades atractivas. Sin embargo, también presentan inconvenientes. A menudo se obtienen 

en pequeñas cantidades, presentan un alargamiento a fractura limitado, y podrían sufrir de una 

microestructura inestable. Para una mejor ductilidad y estabilidad del grano, también como 

dimensiones más grandes de muestra, se pueden emplear los materiales de grano ultrafino 

(UFC). El tamaño de grano de estos materiales está en el rango de 100-1000nm. Los materiales 

de grano ultrafino son a menudo consideramos como nano-cristalino, debido a que contienen 

varias características microestructurales tales como estructuras de subgranos, y nano-maclas que 

tienen tamaños por debajo de los 100nm.        

Como es bien sabido, la resistencia mecánica de los materiales policristalinos está relacionada 

con el tamaño de grano ݀ a través de la ecuación de Hall-Petch, la cual establece que el esfuerzo 

de fluencia ߪ௒ viene dado por: 

௒ߪ ൌ ଴ߪ ൅ ݇௒݀ିଵ ଶ⁄  ( 2.6.1) 

donde ߪ଴ es el esfuerzo de fricción y ݇௒ es una constante de fluencia. Esta expresión empírica 

muestra que la resistencia se incrementa con la reducción en el tamaño de grano [57]. 

2.6.1 Mecanismos	de	deformación	de	materiales	nanoestructurados.		
La mayoría de estudios de los mecanismos de deformación en materiales nanoestructurados se 

han centrado en materiales fcc. Como resultado, se tiene más conocimiento de los mecanismos 

de deformación en metales fcc que en metales hcp o bcc. Los metales con bajas energías de falla 

de apilamiento muestran menos variación en los mecanismos de deformación con la disminución 

en el tamaño de grano y por lo tanto han sido menos estudiados. Dentro de los mecanismos de 

deformación en materiales nanoestructurados se incluyen el deslizamiento de dislocaciones 

completas y parciales, deformación por maclado, fallas de apilamiento amplias, deslizamiento de 

bordes de grano, y rotaciones de grano. Aunque estos mecanismos también existen en materiales 



MARCO TEÓRICO 

96 
 

con tamaños de grano convencionales, sus activaciones, fuentes y comportamientos son muy 

diferentes en materiales nanoestructurados [97].  

2.6.1.1 Deslizamiento de dislocaciones.  
Para materiales de tamaño de grano convencional con energías de falla de apilamiento medias 

(es decir Cu, Ni), el deslizamiento de dislocaciones es el mecanismo primario de deformación a 

temperatura ambiente y velocidades de deformación cuasi-estáticas. Las fuentes de dislocaciones 

son usualmente del tipo Frank-Read en el interior de los grano. Sin embargo, cuando el tamaño 

de grano decrece hasta unos pocos cientos de nanómetros y el tamaño de los subgranos decrece 

por debajo de 100nm, como en el caso de la mayoría de materiales nanoestructurados producidos 

por deformación plástica, la fuente de dislocaciones de Frank-Read podría no actuar, y los 

bordes de grano llegar a ser la fuente y el sumidero para el deslizamiento de dislocaciones. En 

otras palabras, las dislocaciones son emitidas por un segmento del borde de grano y desaparecen 

en otro segmento del borde de grano sin acumulación en el interior del grano.  

2.6.1.2 Deslizamiento de dislocaciones parciales y deformación por maclado. 
El deslizamiento de dislocaciones parciales y la deformación por maclado son dos mecanismos 

de deformación diferentes pero que están relacionados. Simulaciones de dinámica molecular 

predicen que la emisión de dislocaciones parciales desde los bordes de grano [98, 99] es un 

mecanismo de deformación dominante en granos con diámetros en el rango de varias décimas de 

nanómetros. La activación de las dislocaciones parciales provee una pre-condición crítica para la 

formación de maclas de deformación. Simulaciones de dinámica molecular han predicho las 

maclas de deformación en materiales nanocristalinos como Al [98, 100], Ni [99, 101], y Cu 

[102]. Se han previsto tres mecanismos de maclado [98]: 1) Maclado homogéneo dentro de los 

granos de tamaño nanométrico por superposición coincidente de lazos de fallas de apilamiento 

amplias [103], 2) Maclado heterogéneo desde los borde de grano, y 3) Maclado por la división y 

migración de los bordes de grano.      

2.6.1.3 Fallas de apilamiento amplias. 
La formación de fallas de apilamiento amplias es una precondición para la nucleación de 

maclado homogéneo y heterogéneo. En principio no es posible formar tal clase de falla de 

apilamiento amplia en metales de alta energía de falla de apilamiento como el Al. Al menos no 

han sido observadas en su estado de tamaño de grano convencional [104, 105]. Sin embargo, 

debido al efecto del tamaño de grano pequeño, las fallas de apilamiento amplias han sido 

observadas en Al y Ni nanoestructurados. Se ha predicho que el ancho de la falla de apilamiento 

en materiales nanoestructurdos está afectada por el tamaño de grano y el esfuerzo cortante 

aplicado [103]. 
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2.6.1.4 Deslizamiento del borde de grano y rotaciones del grano. 
Cuando el tamaño de grano es muy pequeño, el deslizamiento del borde de grano ha sido 

predicho como un mecanismo de deformación por simulaciones de dinámica molecular [106, 

107, 108]. Esto también ha sido verificado en Al y Cu procesados por deformación plástica 

severa [109, 110]. Cuando el tamaño de grano llega a ser muy pequeño, el deslizamiento del 

borde de grano llega a ser importante.  Adicionalmente, debido a los tamaños de grano más 

pequeños, es más fácil para los granos alinearse para acomodar el deslizamiento del borde de 

grano.  

Las rotaciones de grano fueron observadas por primera vez a través  de microcopía electrónica 

de transmisión in situ por Ke y colaboradores [111] en 1995. La rotación de grano se cree que 

viene auxiliada por difusión. Debido al pequeño tamaño de grano, las rotaciones de grano 

ocurren muy rápidamente. Sorprendentemente, la actividad de dislocaciones se ha observado en 

pocos granos, y el deslizamiento de dislocaciones no se considera como un mecanismo de 

deformación dominante 

2.6.2 Resistencia	y	super‐resistencia	de	materiales	nanoestructurados.		
Durante las dos últimas décadas, la reducción en el tamaño de grano hasta el rango nanométrico 

en la resistencia de los materiales ha sido objeto de múltiples trabajos [107, 112, 113, 114]. La 

mejora en la resistencia con la reducción en el tamaño de grano ha sido observada en muchos 

estudios, pero para granos de tamaño nanométrico (20-50nm) se ha observado que no se cumplia 

la ecuación de Hall-Petch y que se desviaba de su comportamiento lineal a valores de esfuerzos 

más pequeños, de modo que la pendiente ݇௒ se convertía en negativa  (curva 1 en la Figura 

2.6.1). 

En los últimos años este problema ha sido ampliamente analizado tanto por estudios 

experimentales como teóricos [113, 114, 115]. Al mismo tiempo, la ruptura de la relación de 

Hall-Petch no se observa en materiales de grano ultrafino con un tamaño de grano medio de 100-

1000nm usualmente producidos deformación plástica severa. Además recientemente se ha 

encontrado que algunas aleaciones de grano ultrafino pueden mostrar una resistencia 

considerablemente mayor que la predicha por la relación de Hall-Petch para el rango de granos 

ultrafinos [116, 117] (curva 2 Figura 2.6.1).     
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Figura 2.6.1. Dos tipos diferentes de pendientes de Hall-Petch dentro de diferentes escalas de 
longitud [57]. 

 
 

La naturaleza de esta super-resistencia podría estar asociada con otras características 

nanoestructurales (subestructuras de dislocaciones, segregaciones y partículas de nano-fases, 

nanomaclas, entre otros), lo cual puede observarse en metales y aleaciones procesadas por 

deformación plástica severa, ccomo en estudios del comportamiento mecánico de Ni procesado 

por ECAP con posterior laminación. La Figura 2.6.2 muestra la diferencia en resistencia entre los 

estados de Ni donde los granos contienen subestructuras de dislocaciones dentro de los granos y 

donde los granos no contienen subestructura [118, 119, 120]. Se ha intentado describir 

cuantitativamente la desviación de la ecuación de Hall-Petch teniendo en cuenta dos tipos de 

borde de grano, bordes de ángulo grande entre granos y bordes de ángulo pequeño, en el 

esfuerzo de fluencia del material. Siguiendo una investigación reciente [51], se piensa que cada 

tipo de estos bordes, y también los bordes de grano fuera del equilibrio, contribuyen de forma 

independiente al esfuerzo de fluencia como se muestra a continuación:  

௒ߪ ൌ ଴ߪ ൅ ௅஺ீ஻ߪ ൅ ு஺ீ஻ߪ ൅  ேீ஻௦ ( 2.6.2)ߪ

y la contribución de cada término viene dada por: 

௒ߪ ൌ ଴ߪ ൅ܾܩߙܯሺሺ1.5 ܵ௏ߠ ܾ⁄ ሻ௅஺ீ஻ሻ ൅ ݇௒݀ିଵ ଶ⁄ ൅ ஻஽ೄ൯ீߩ൫ܾܩߙܯ
ଵ ଶ⁄

 ( 2.6.3) 

donde ߪ଴ es el esfuerzo de fricción, M es el factor de Taylor, α es una constante, G es el módulo 

de cizalladura, b es el vector de Burgers, el termino ܵ௏ está asociado con el tamaño de celda, θ es 

el ángulo de diferencia de orientación promedio de los LAGB, d es el tamaño de grano 

σY

d‐1/2

dcr1 dcr2 2

1
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promedio, ீߩ஻஽ೄ es la densidad de dislocaciones extrínseca de los bordes de grano, y ݇௒ es la 

constante de Hall-Petch. Además de la subestructura de dislocaciones y los bordes de grano fuera 

del equilibrio, otros elementos nanoestructurados formados en los materiales de grano ultrafino 

procesados por deformación plástica severa pueden contribuir al cambio en el esfuerzo de 

fluencia. 

 
Figura 2.6.2.  Esfuerzo de fluencia como función de ିࢊ૚/૛ para Ni; la línea continua 
representa el material sin subestructura, y la línea punteada es para el material ultrafino que 
contiene una subestructura de dislocaciones [57]. 

 

Así, el nuevo fenómeno de super-resistencia de metales y aleaciones nanoestructurados, 

producidos por deformación plástica severa, puede observarse en varios materiales, como refleja 

una pendiente positiva de la relación de Hall-Petch (curva 2 de la Figura 2.6.1). La super-

resistencia en materiales nanoestructurados puede tener diferentes orígenes. El primero, como 

resultado del endurecimiento adicional de los mecanismos ya conocidos, como endurecimiento 

por solución sólida, endurecimiento por precipitación, y endurecimiento por dislocaciones [115, 

121]. Sin embargo, la influencia de nuevos mecanismos de endurecimiento también es posible. 

Estos surgen del cambio en la estructura del borde de grano lo cual lleva a mejoras en la 

resistencia del material [115, 122]. 

Para metales procesados por deformación plástica severa, es difícil aun hablar en términos de 

valores definidos para el exponente del tamaño de grano “d” en la ecuación de Hall-Petch debido 

a las pocas estadísticas de datos experimentales disponibles en la actualidad. Sin embargo, es 

posible que la presencia de dos valores característicos de tamaño de grano sea válida para 

materiales nanoestructurados por deformación plástica severa. Por lo tanto, como ya se ha 
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indicado, la presencia de bordes de grano fuera del equilibrio es típica para la mayoría de 

materiales procesados por deformación plástica severa, pero su influencia en las propiedades 

mecánicas llegan a ser considerables cuando el tamaño de grano está por debajo de 500-1000nm 

[110]. Cuando el tamaño de grano decrece por debajo de 100nm o menos, una contribución 

significativa de segregaciones químicas en el borde de grano puede producir la resistencia total.   

Así, se ha encontrado que la alta resistencia de aleaciones de Al de grano ultrafino está 

directamente asociado con la segregación de Mg en los bordes de grano. Ya que en materiales de 

grano ultrafino la deformación toma lugar por la generación de dislocaciones en los bordes de 

grano y el movimiento a través de un grano para luego ser capturada en un borde grano opuesto, 

el mecanismo que controla la velocidad es el de la interacción dislocación-borde de grano. En 

este caso, la elevada concentración de soluto en los bordes de grano puede suprimir la emisión de 

dislocaciones. Esto concuerda bien con datos experimentales y también hace posible los altos 

valores de resistencia observados en aleaciones de grano ultrafino en comparación con metales 

puros [57].    

2.6.3 Deformación	plástica	y	ductilidad.		
La alta ductilidad en materiales metálicos es esencial para las operaciones de conformado así 

como para evitar fallas catastróficas en aplicaciones que soportan carga durante su vida de 

servicio. La ductilidad de materiales se puede definir como la extensión a la cual un material 

puede ser deformado plásticamente. La ductilidad se puede evaluar de dos modos. El primero, el 

alargamiento uniforme, es decir, la deformación máxima donde se observa flujo plástico 

homogéneo (reducción uniforme del área de la sección transversal) y más allá del cual comienza 

la estricción difusa. El alargamiento uniforme determina la competencia entre el flujo plástico y 

la resistencia del material a la macro-localización del flujo plástico. Esto puede ser importante en 

operaciones de conformado como el estirado de metales. La segunda medida, el alargamiento a 

la fractura (a menudo conocido como alargamiento total a fractura o deformación de ingeniería a 

fractura), es la suma del alargamiento uniforme y el alargamiento tras estricción. El último es 

controlado por la competición entre el flujo plástico localizado y los procesos de fractura. Ha 

sido un objetivo desde hace mucho tiempo para los científicos de materiales sintetizar materiales 

estructurales con una combinación balanceada de alta resistencia y ductilidad. Sin embargo, 

durante la última década, ha sido ampliamente demostrado que a mayor refinamiento del grano, 

por debajo del rango nanométrico, puede llevar a una muy alta dureza y resistencia en varios 

metales y aleaciones, pero sin embargo estos materiales invariablemente exhiben baja ductilidad 

en ensayos de tracción [112, 123, 124]. Una tendencia similar es conocida en metales sometidos 

a grandes deformaciones por otros procesos como laminación, extrusión, o embutido. La 



MARCO TEÓRICO 

101 
 

resistencia y la ductilidad son propiedades mecánicas claves para cualquier material, pero estas 

propiedades típicamente tienen características opuestas. Esto es igualmente verdadero para 

materiales procesados por deformación plástica severa.  

Típicamente en materiales metálicos nanoestructurados, la deformación plástica se localiza en 

etapas muy tempranas de deformación plástica (1-3%), seguida por el fallo de la probeta. Se han 

propuesto varias estrategias para mejorar la baja ductilidad de los metales y aleaciones 

nanoestructuradas [121, 125, 126]. Estas estrategias podrían dividirse en dos grupos, 1) 

estrategias mecánicas y 2) estrategias microestructurales. Las estrategias mecánicas emplean las 

características mecánicas de los materiales de grano ultrafino como su habilidad de 

endurecimiento por deformación y su sensibilidad a la velocidad de deformación. Estas 

características mecánicas podrían variarse por el cambio en los parámetros de ensayo como 

temperatura y velocidad de deformación. Las estrategias microestructurales se basan en los 

principios del diseño de microestructuras inteligentes. Para el comportamiento a tracción, la 

deformación uniforme está usualmente en buen acuerdo con el bien conocido criterio de 

Consideré [127].  

ሺ݀ߪ ⁄ߝ݀ ሻ ൌ  (2.6.4 ) ߪ

Este es un criterio geométrico que afirma que cuando la velocidad de endurecimiento, ݀ߪ ⁄ߝ݀ , 

disminuye al nivel del esfuerzo ߪ la macro-localización de la deformación plástica (estricción) 

debería ocurrir, dando lugar al fallo del material. Los materiales metálicos nanoestructurados 

usualmente se caracterizan por el incremento en la sensibilidad en la velocidad de deformación 

incluso a bajas temperaturas si se comparan con sus homólogos de grano basto [125, 126]. Por lo 

tanto, el criterio de Hart [128] es más apropiado para predecir la elongación uniforme de metales 

y aleaciones de grano ultrafino: 

ሺ݀ߪ ⁄ߝ݀ ሻ ൌ ሺ1 െ݉ுሻ(2.6.5 ) ߪ 

donde ݉ு es la sensibilidad a la velocidad de deformación. De acuerdo con este criterio la 

elongación uniforme puede mejorarse por 1) el incremento en la velocidad de deformación 

ߪ݀ ⁄ߝ݀  o 2) la sensibilidad a la velocidad de deformación ݉ு. Mientras tanto, ya que las 

características mecánicas de los materiales están también determinadas por su microestructura, 

puede anticiparse que la manipulación de la microestructura es la mayor herramienta para 

mejorar la ductilidad de las aleaciones nanoestructuradas. Por ejemplo, el incremento en la 
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fracción de bordes de grano de ángulo grande como producto del incremento en la deformación y 

con un cambio consecuente en los mecanismos de deformación dominantes debido al incremento 

en la tendencia para la ocurrencia del deslizamiento de borde de grano y rotación del mismo, 

pueden llevar a un incremento en la resistencia y en la ductilidad del material. Así los datos 

mostrados en la Figura 2.6.3 [68] para Cu procesado por ECAP muestran claramente una mejora 

en la resistencia como en la ductilidad con la deformación acumulada debido a un incremento en 

el número de pases desde 2 a 16 [68]. 

 
Figura 2.6.3. Curvas esfuerzo-deformación para Cu ensayado a temperatura ambiente [68]. 

 

En los últimos años, tendencias similares han sido reportadas en metales como Al [129, 130], Cu 

[131], Ni [132], y Ti [68, 133], después del procesamiento por varias técnicas de deformación 

plástica severa. 

Otro nuevo enfoque para mejorar el problema de ductilidad fue sugerido a través de la 

introducción de una distribución de tamaños de grano bimodal [134, 135]. El material producido 

de esta manera muestra una gran ductilidad pero también conserva una alta resistencia. La razón 

de este comportamiento es que, mientras los granos nanocristalinos proveen la resistencia, los 

granos de mayor tamaño estabilizan la deformación a tracción del material. Además, 

investigaciones en Cu han mostrado que este tipo de microestructura no solo incrementa la 

ductilidad durante tracción si no que también durante la deformación cíclica. Esta observación es 

importante de cara al mejoramiento de las propiedades a fatiga.   

Se ha sugerido un tercer enfoque basado en la formación de partículas de segunda fase en la 

matriz metálica nanoestructurada [124] donde se anticipa que estas partículas modificarán la 
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propagación de las bandas de corte durante la deformación, y de esta manera llevarán a un 

incremento en la ductilidad. 

En conclusión, los últimos resultados muestran que el refinamiento del grano por deformación 

plástica severa puede llevar a una única combinación de resistencia y ductilidad en materiales 

metálicos. Tales propiedades mecánicas superiores son altamente deseables en el desarrollo de 

materiales estructurales avanzados [107, 115]. Sin embargo, el logro de estas propiedades está 

asociado con el diseño específico de microestructuras, que a su vez, están determinadas por 

regímenes de procesamiento precisos y la naturaleza de algún tratamiento adicional.  

2.6.4 Comportamiento	al	endurecimiento	por	deformación.		
El comportamiento al endurecimiento por deformación de materiales nanoestructurados ha sido 

documentado recientemente. En algunos casos (la gran mayoría obtenidos por 

electrodepositación) los metales nanocristalinos muestran un fuerte endurecimiento por 

deformación hasta la fractura [136, 137, 138]; mientras que en otros se observa muy poco 

endurecimiento por deformación [139]. Exámenes cuidadosos de estos estudios son necesarios 

ya que el endurecimiento por deformación de los materiales nanoestructurados está afectado por 

un número de parámetros microestructurales tales como la distribución del tamaño de grano, 

densidad de dislocaciones, esfuerzos internos, bordes de macla [137, 140], bordes de límite de 

grano de ángulo grande y pequeño [141, 142],  etcétera.   

Debido a los defectos y la inestabilidad del ensayo de tracción, el comportamiento del 

endurecimiento por deformación de metales nanoestructurados se observa mejor por ensayos de 

compresión. Para la mayoría de materiales de grano ultrafino preparados por deformación 

plástica severa, se observa una curva esfuerzo-deformación de compresión plana. En esas curvas 

a compresión, se aprecia una pequeña región de endurecimiento por deformación seguida 

inmediatamente por una región muy larga donde el endurecimiento por deformación es 

despreciable o incluso puede ocurrir ablandamiento. Este comportamiento cercano a un 

comportamiento perfectamente elasto-plástico es diferente de materiales monocristalinos o 

policristalinos, de tamaño de grano convencional los cuales típicamente muestran un fuerte 

endurecimiento por deformación a grandes deformaciones.     

Que los materiales metálicos nanoestructurados obtenidos por deformación plástica severa 

muestren curvas esfuerzo-deformación planas es fácil de entender (ver Figura 2.6.4), si se acepta 

que la descomposición de las estructuras de granos originalmente grandes en estructuras de 

granos nanométricos o ultrafinos se alcanza a través de la acumulación y re-arreglo de 

dislocaciones de alta densidad.         
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Figura 2.6.4. Curvas de compresión de Cu con ECAP (curva A) y Cu con laminación 
criogénica más recocido a 180º C [143]. 

 

La velocidad de endurecimiento por deformación de los materiales metálicos nanoestructurados 

es muy baja debido a que la densidad de dislocaciones alcanza un valor de saturación en la 

presencia de recuperación dinámica. Sobre un rango de deformación plástica, el esfuerzo 

aparecería como si hubiese alcanzado un estado estable como se muestra en la Figura 2.6.4. 

Entre los materiales que muestran este comportamiento de curvas esfuerzo-deformación planas 

están Cu [143] y Ti [144] procesados por ECAP y Fe por consolidación en caliente [145].   

2.6.5 	Comportamiento	a	la	fatiga.		
La fatiga está asociada con los procesos de acumulación de daño y la fractura resultante de 

materiales sometidos a cargas cíclicas a niveles de esfuerzos por debajo de la resistencia a la 

tracción. La vida total a la fatiga se divide convencionalmente en dos regiones correspondientes 

a los tiempos requeridos para la nucleación de la grieta y para su propagación [146, 147]. La 

resistencia a la iniciación de la grieta naturalmente requiere resistencia, mientras que la 

tolerancia al avance de la grieta requiere de ductilidad. Los regímenes de fatiga de bajo número 

de ciclos (LCF) y alto número de ciclos (HCF) se pueden distinguir de acuerdo con la amplitud 

de la deformación aplicada. Ensayar en el régimen de fatiga de alto número de ciclos 

corresponde a probar la resistencia del material a la iniciación de grietas, mientras que ensayar 

en el régimen de fatiga de bajo número de ciclos corresponde a la evaluación de la tolerancia del 

material a los defectos. Esto se expresa mejor en el diagrama de vida de fatiga de acuerdo con las 

siguientes relaciones (Figura 2.6.5): 
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Aquí ∆ߝ௧, ∆ߝ௘௟, y ∆ߝ௣௟ son los rangos de deformación plástica (dos veces las amplitudes) total, 

elástica y plástica respectivamente, ௙ܰ es el número de ciclos a fractura (2 ௙ܰ es el número de 

inversiones de carga hasta el fallo), ܧ es el modulo de Young, ߪ௙
ᇱ es el coeficiente de resistencia 

a la fatiga, ߝ௙
ᇱ  es el coeficiente de ductilidad a la fatiga, y  ܾ y ܿ son los coeficientes de resistencia 

y ductilidad a la fatiga respectivamente [148, 149, 150]. Igualando el primer término de ambas 

ecuaciones, se obtiene la conocida ley de vida a la fatiga de Basquin para el régimen de fatiga de 

alto número de ciclos (HCF), mientras que al igualar el segundo término de ambas ecuaciones 

lleva a la relación de Coffin-Manson para el régimen de bajo número de ciclos (LCF).  

 
Figura 2.6.5. Ilustración de la vida a fatiga de un material de grano ultrafino y otro de grano 
convencional [150]. 

 

En particular las propiedades a fatiga de materiales metálicos y aleaciones nanoestructuradas son 

uno de los temas claves para el uso satisfactorio de esta nueva clase de materiales en 

aplicaciones de ingeniería. Ya que el comportamiento a fatiga de nanomateriales no puede ser 

explicado solo por la relación de Hall-Petch, varios aspectos tales como estabilidad 

microestructural, bandas de corte, o distribución del tamaño de grano han sido estudiados y 

considerados [81, 151, 152].      

Se ha establecido experimentalmente que las estructuras ultrafinas usualmente muestran una 

mayor resistencia a la fatiga que materiales con un tamaño de grano convencional bajo carga de 

esfuerzo controlado. Por ejemplo la vida a fatiga y el límite de resistencia para amplitudes de 

esfuerzo constantes cíclicas de Ni y la aleación Al-Mg se incrementan cuando la microestructura 
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cambia de microcristalina a ultrafina y nanocristalina [153]. Sin embargo, los resultados de 

ensayos de deformación controlada expresadas en un gráfico de Coffin-Manson muestran casi el 

mismo o incluso un tiempo de vida algo más corto para el Cu ultrafino que para su homologo 

con un tamaño de grano convencional [154, 155]. El efecto de acortamiento del tiempo de vida 

es más pronunciado con amplitudes de deformación plástica más grandes. La explicación de este 

comportamiento reside en la baja estabilidad térmica y mecánica y una fuerte tendencia a la 

recuperación de las estructuras de grano ultrafino altamente deformadas. Ablandamiento cíclico, 

crecimiento de grano, y localización de la deformación aparentan ser los principales mecanismos 

responsables por la baja resistencia a la fatiga de estructuras de grano ultrafino bajo la misma 

amplitud de deformación plástica [151]. El ablandamiento cíclico causado por la carga cíclica 

total en deformación controlada ha sido observado en estudios de Cu ultrafino [154]. Se 

concluyó que el ablandamiento es debido a una disminución general en la densidad de defectos y 

quizás cambios en las diferencias de orientaciones de los bordes de grano. A bajas amplitudes de 

deformación, el ablandamiento es menos pronunciado. Una microestructura caracterizada por 

subgranos casi equiáxicos muestra un comportamiento cíclico estable, mientras que una 

microestructura que consiste principalmente de subgranos alargados o laminares sufre un 

ablandamiento marcado bajo las mismas condiciones de carga [156]. 

La localización de la deformación cíclica, resultando en la iniciación de la grieta de fatiga, es una 

importante característica de los procesos de fatiga en materiales de grano ultrafino. Se considera 

el desarrollo de bandas de cizalladura macroscópicas la mayor forma de daño por fatiga en 

materiales de grano ultrafino procesados por ECAP. Ha sido propuesto que el mecanismo 

responsable de la formación de las bandas de cizalladura es una interacción entre el 

engrosamiento del grano inducido cíclicamente y la rotación del grano [157]. También se ha 

sugerido que la recristalización ocurre preferencialmente en algunas regiones de la 

microestructura no homogéneas en la forma de estructuras de bandas [158]. La ocurrencia del 

crecimiento del grano provocado por la deformación cíclica se cree que es una característica muy 

común de los metales de grano ultrafino deformados cíclicamente.   

Ha habido algunas discusiones del efecto del procesamiento por ECAP en fatiga y el 

procedimiento para la optimización de la respuesta a fatiga [151]. Se ha notado que el 

incrementar el número de pases por ECAP lleva a un incremento monotónico de la resistencia y 

el límite de fatiga [159]. Además, las propiedades de fatiga de metales de grano ultrafino pueden 

ser mejoradas al ganar algo de ductilidad o por la reducción de las restricciones para el 

movimiento de las dislocaciones, por ejemplo, disminuyendo la tendencia para bandas de 
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cizalladura y la localización de la deformación, lo cual es muy común en metales endurecidos. 

Así, puede ser una ventaja en el mejoramiento de las propiedades a fatiga utilizar materiales con 

estructuras parcialmente recuperadas. La vida a fatiga de bajo número de ciclos puede ser 

mejorada por un factor de ~5-10 después de un tratamiento térmico que no lleve a un crecimiento 

sustancial del tamaño de grano [160]. Mientras el procesamiento por ECAP lleva a una 

considerable reducción en la ductilidad a tracción y cíclica, el mismo material sometido a un 

recocido posterior al ECAP puede potencialmente obtener una ductilidad más alta que su 

homólogo de grano grande.   

Con base a los aspectos de las propiedades de fatiga de diferentes materiales nanoestructurados 

se han definido varias estrategias para mejorar las propiedades a fatiga de materiales 

nanoestructurados. La Figura 2.6.6 muestra un resumen de esas estrategias de mejoramiento 

sobre los problemas claves que afectan la vida a fatiga de materiales nanoestructurados. Dichas 

estrategias son: 1) optimización de los parámetros del proceso ECAP (temperatura y velocidad 

de prensado, y, la más prometedora, aplicación de contrapresión durante el proceso ECAP), 2) 

una apropiada selección de la clase y cantidad de elementos aleantes, 3) Reducción de la 

disposición de estructuras de grano ultrafino para formar bandas de cizalladura, y 4) mejorar la 

estabilidad microestructural por la cantidad y clase de impurezas y también por los parámetros 

de procesamiento de deformación plástica severa, llevando a diferentes estructuras de granos y 

texturas [57].    

En este contexto, la movilidad del borde de grano y la energía de falla de apilamiento parecen 

jugar un papel importante gobernando la estabilidad microestructural y la formación de bandas 

de corte en materiales de grano ultrafino. Incrementar la ductilidad de los materiales de grano 

ultrafino es otra estrategia para mejorar las propiedades a fatiga, en particular en el régimen de 

fatiga de bajo número de ciclos cuando las amplitudes de deformación plástica dominan la vida a 

fatiga. La ductilidad de estos materiales puede mejorarse por un apropiado tratamiento térmico 

de recuperación después del procesamiento por deformación plástica severa, llevando a una 

reducción en la densidad de dislocaciones y a una configuración de bordes de grano más relajada 

y estable. Además, la propagación cíclica de grietas es influenciada positivamente por medio del 

tratamiento térmico de recuperación.    
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Figura 2.6.6. Problemas clave que afectan la vida a fatiga de materiales de grano ultrafino 
junto a posibles estrategias de mejoramiento [152]. 

 

2.6.6 Tenacidad	a	la	fractura.		
Las mediciones de tenacidad a la fractura son esenciales para evaluar el potencial de materiales 

nanoestructurados como materiales estructurales pero son difíciles de llevar a cabo debido a la 

limitada disponibilidad de materiales nanoestructurados de alta calidad y en dimensiones 

suficientes. Por lo tanto, la geometría del espécimen requerida para los ensayos estándar a 

menudo no puede obtenerse lo que hace que los valores de tenacidad a la fractura en 

deformación plana de materiales realmente nanocristalinos y metales puros y densos no están 

disponibles en la literatura.  

Métodos de procesamiento tales como la electrodeposición o deposición por haz de electrones, 

utilizados para producir materiales nanoestructurados totalmente densos con pureza uniforme y 

tamaño de grano pequeño (<100nm), producen típicamente láminas delgadas de unos pocos 

cientos de micrómetros de espesor. No solo existen dificultades experimentales relacionadas con 

el ensayo de estas muestras de espesor pequeño, sino también problemas al imponer cargas 

controladas y estados de esfuerzos sin experimentar problemas como pandeo. También, debido 

al pequeño espesor de las probetas, la carga aplicada puede representar estados de esfuerzos 

planos ya que el tamaño de la zona plástica en la punta de la grieta es comparable o más grande 

que el espesor del espécimen. 

Estos problemas pueden ser superados por los métodos de deformación plástica severa, como 

ECAP, y HPT. Estos métodos permiten obtener materiales de suficiente volumen pero con el 
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principal inconveniente de que las microestructuras producidas con estos métodos tienen 

pronunciadas diferencias en el tamaño de grano (50nm-500nm). Esto hace también difícil usar 

estos materiales para el estudio de los mecanismos de fractura y la correlación entre estructura y 

tolerancia al daño.  

En conclusión, se puede decir que la tenacidad a fractura de materiales nanocristalinos no se 

entiende muy bien y no ha sido extensamente estudiada aún. Observaciones contradictorias, 

como el comportamiento frágil en una escala global e indicadores de ductilidad en una escala 

local, es decir ductilidad reducida y cavidades en la superficie de fractura, respectivamente, 

hacen este un amplio campo de estudio. También las diferencias entre valores de tenacidad a la 

fractura experimentales y obtenidos por simulación son problemas importantes para ser 

investigados en el futuro. En el futuro, el progreso en el desarrollo de nuevas técnicas 

experimentales incluyendo el procesamiento de materiales de alta calidad en grandes cantidades 

también como los avances teóricos podrían ayudar a describir y entender mejor los mecanismos 

de fractura  con el objetivo de mejor y diseñar  materiales nanoestructurados para aplicación en 

componentes estructurales [97].  

2.6.7 Evolución	de	la	textura	en	ECAP.		
La textura es una propiedad microestructural de los policristales que describe las orientaciones 

cristalográficas de sus granos. Esta distribución afecta directamente los esfuerzos aplicados 

requeridos para acomodar una deformación aplicada. Los granos orientados de forma no 

favorable para la deformación requieren esfuerzos más grandes que los granos orientados de 

forma favorable. La textura también afecta los mecanismos de deformación a escala 

micrométrica influenciando la selección y el número de sistemas de deslizamiento y maclado 

activos por cada grano. Las orientaciones de grano en que operan varios sistemas de 

deslizamiento, contribuyen a un esfuerzo de flujo más grande que los que operan pocos sistemas 

de deslizamiento. Otras propiedades críticas, tales como esfuerzo y deformación de fractura, 

tenacidad a la fractura y propiedades electrónicas también dependen de la textura [97].       

Una revisión de la evolución de textura en ECAP es complicada debido al número de factores 

que influyen. Estos factores pueden ser de forma general categorizados como 1) los que afectan 

la ruta de deformación aplicada, 2) mecanismos de deformación a escala micrométrica, o 3) 

textura inicial.  

La estructura cristalina determina los planos {hkl} y las direcciones <uvz> de los sistemas de 

deslizamiento y maclado bajo los cuales un cristal puede deformar. Una familia de sistemas de 

deslizamiento o maclado con el mismo tipo de direcciones y planos cristalográficos bajo 
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operaciones de simetría se denota, respectivamente, como un modo de deslizamiento o maclado. 

En materiales bcc, como la ferrita, el deslizamiento puede llevarse a cabo en tres planos {110}, 

{112}, y {123}, todos compartiendo la misma dirección de deslizamiento <111>. 

Comparado con otras características microestructurales, tales como el tamaño de grano, 

diferencias de orientaciones de los bordes, y otras propiedades del material, tales como esfuerzo 

de fluencia y fractura, las texturas son relativamente fáciles de medir y predecir. Los métodos de 

medida son difracción de rayos X, difracción de neutrones (NT), microscopia de orientación de 

imágenes/difracción de electrones retro-dispersados  (OIM/EBSD), y sincrotrón. Con rayos X y 

OIM/EBSD, solamente se examinaran pequeños volúmenes de muestra cercanos a la superficie 

[97].      

Las figuras de polos (PFs) son quizás el método más popular para describir y representar 

texturas. La figura de polos es una proyección estereográfica bidimensional, con una orientación 

especificada con respecto a la muestra, que muestra la variación de la densidad del polo con 

respecto a la orientación del mismo, para un conjunto de planos cristalinos seleccionado {hkl}. 

La intersección de los polos cristalográficos con la superficie de la esfera es la base del método 

de la proyección estereográfica. 

En una figura de polo inversa se registra la densidad de polos de los planos {hkl}, paralelos a 

una superficie dada de la muestra, sobre un triángulo característico del sistema cristalino del 

material. Se conoce como figura de polo inversa porque es la normal a la superficie que barre el 

triángulo de orientaciones en busca de aquellas que representan la textura  [161]. Mientras que la 

figura de polos muestra como la dirección cristalográfica especifica de los granos están 

distribuidas en el marco de referencia de la muestra, la figura inversa de polos muestra como la 

dirección seleccionada en el marco de referencia de la muestra está distribuida en el marco de 

referencia del cristal. Por ejemplo, una dirección normal en la figura inversa de polos permite 

saber que direcciones cristalográficas en el material policristalino son más probables paralelas a 

la dirección normal de la muestra. 

Una segunda forma de representar texturas es la función de distribución de orientaciones (ODF) 

en la cual se utiliza los ángulos de Euler siendo necesarios por lo menos tres ángulos para 

especificar la orientación completa de un cristal. Los ángulos de Euler se definen de la siguiente 

manera: si el sistema de referencia del cristal se alinea con el sistema de coordenadas de la 

muestra, el primer ángulo, ϕ1, gira alrededor del eje z [001], el segundo ángulo, Ф sobre el 

nuevo eje x [100] y el tercer ángulo, ϕ2, sobre el nuevo eje z [001]. Los ángulos de Euler 
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describen la orientación de un cristal en vez del plano como es en el caso de una figura de polos, 

y por lo tanto requieren una representación tridimensional. La ventaja de una representación en 

ODF es que se puede aislar una componente completamente dentro de una sección en dos 

dimensiones del ODF. Mientras que, en la figura de polos la misma componente puede aparecer 

en muchas áreas y superpuesta con otras componentes.   

La mayoría de las técnicas de deformación plástica severa presentan como modo de deformación 

el corte simple. Las texturas de corte simple pueden ser fácilmente producidas por grandes 

deformaciones de torsión de una barra, siempre que la longitud de la barra presente cambios 

pequeños con respecto a la deformación por esfuerzo cortante. Durante la deformación impuesta 

por los procesos SPD, se desarrolla también una textura específica. El grado de deformación 

máxima, así como la heterogeneidad de la textura hacen que se compliquen significativamente 

los cambios en la estructura. 

Las texturas de ECAP pueden relacionarse a las componentes de textura de corte clásico. En 

ECAP, el corte simple ocurre en el sentido negativo en un plano orientado φ/2 desde el eje de la 

muestra. Si se define una orientación ideal g=(ϕ1, Ф, ϕ2) por el grupo de ángulos de Euler ϕ1, Ф, 

ϕ2. Las orientaciones ideales para corte negativo estarán rotadas un ángulo φ/2  para definir así 

las componentes ideales de ECAP como lo muestra la ecuación ( 2.6.8) .   

݃ఝ ൌ ሺ߶ଵ ൅ ߮ 2⁄ ,Φ, ߶ଶሻ ( 2.6.8) 

Las componentes ideales de ECAP para materiales bcc asumiendo φ=90º, se muestran en la 

Tabla 2.6.1. El subíndice φ significa una dependencia de φ. Estas componentes están también 

indicadas en la figura de polos ideal de la Figura 2.6.7 en las tres vistas, TD (plano z), ND (plano 

y), y ED (plano x) para una matriz con ϕ=90º. Como un ejemplo la Figura 2.6.8 muestra las 

secciones del ODF para el caso de un material con estructura cristalina bcc donde se muestran 

también todas las componentes ideales. Las texturas de un pase pueden ser completamente 

descritas por estas componentes ideales.     
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Tabla 2.6.1. Orientaciones ideales en ECAE y fibras para materials bcc usando una matriz de 
90° [162].   

 
 

La caracterización de la textura después de múltiples pases no ha sido una tarea fácil debido al 

número de posibles cambios en la secuencia de la ruta de deformación y los niveles de 

deformación. Aunque no es necesario para la primera pasada, es importante utilizar un sistema 

coordenado de laboratorio fijo, como se muestra en la Figura 2.6.9, para definir componentes en 

texturas de varios pases. Con respecto a la muestra deformada,  la cizalladura no necesariamente 

ocurre en el mismo plano. Cuando la muestra es reinsertada en la matriz, todo el ODF se traslada 

en el sistema del laboratorio. Este cambio significa que todos los granos orientados 

preferencialmente se rotarán a orientaciones que no son estables cuando se lleva a cabo el 

siguiente pase. Para caracterizar las texturas después de muchos pases, ha sido costumbre utilizar 

ya sea las componentes ideales mostradas en la Tabla 2.6.1 o identificar un grupo de 

componentes de textura (es decir fibras parciales) encontradas repetidamente a través de 

diferentes rutas y a través de cada pase. El primer método funciona bien, y las texturas de ECAP 

después de varias pasadas han sido satisfactoriamente caracterizadas por la evolución  

(fortalecimiento o pérdida) de estos componentes ideales. El segundo método ha sido utilizado 

pero solamente en materiales cúbicos, donde de acuerdo con lo propuesto por  S. Li et al [162]  

las texturas después de varias pasadas usando las rutas BC, C, y A consisten de componentes 

distribuidas a lo largo de tres fibras parciales: b1,b2 y b3 (para el caso de materiales bcc), 

ϕ 1 Φ ϕ 2

54,74/234,74 45 0/90

144,74 90 45

125,6 45 0/90

35,26/215,26 90 45

90 35,26 45

270 35,26 45

90/210 54,74 45

30/150/270 54,74 45

0/180 45 0/90

90/270 90 45

Notación {hkl}<uvw>
Ángulos de Euler [°] Fibra a la que 

pertenece

1D

2D

E

E

J

J

F

])[( 111211

])[( 111211

])[( 111110

])[( 111011

])[( 211110

])[( 211011

001110}{

111

111

 110111 ,

 110111 ,

 110

 110

 110



MARCO TEÓRICO 

113 
 

establecidas en el primer pase (Tabla 2.6.2). Dentro de estas fibras, las orientaciones ideales 

aparecen y desaparecen dependiendo del número de pasadas y la ruta de procesamiento.    

Tabla 2.6.2. Definición de fibras en textura de ECAP para materiales bcc [163]. 

 

 

 
Figura 2.6.7.  Figura de polos (111) en los planos TD, ND, y ED mostrando las orientaciones 
ideales de texturas de ECAP definidas por corte simple en material bcc con matriz de 90º  
[163]. 
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Figura 2.6.8. Posiciones ideales de las componentes de textura de ECAP para materiales bcc  
[163]. 

 

 
Figura 2.6.9. Geometría típica de la matriz de ECAP mostrando el sistema de coordenadas fijo 
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3 DESARROLLO EXPERIMENTAL 
 

En este capítulo se muestra la metodología seguida durante la elaboración de esta tesis, 

describiendo los materiales utilizados, así como cada uno de los ensayos y técnicas de 

caracterización utilizadas junto con sus parámetros de operación. Del mismo modo también se 

especifican el tipo de probetas utilizadas durante cada ensayo, además de una descripción de los 

diferentes equipos utilizados junto a sus especificaciones más importantes. Todo ello se resume 

en la Figura 3.1.1. Inicialmente se describen los materiales utilizados, tanto el material objeto de 

estudio como los materiales utilizados en la elaboración de utillajes para llevar a cabo este 

estudio, para lo cual se muestran las composiciones y propiedades de dichos materiales. Después 

se hace una descripción del proceso ECAP explicando cada uno de los elementos utilizados para 

su operación junto a las condiciones utilizadas durante este ensayo y los efectos que estas 

condiciones tienen en el material analizado. Seguidamente se describen las técnicas de 

caracterización microestructural utilizadas (OIM/EBSD, rayos X, TEM) junto con los equipos 

empleados, para lo cual se muestran las condiciones de preparación de las muestras, las 

condiciones de operación de cada uno de los equipos, y la forma en que se analiza la información 

obtenida desde cada técnica de caracterización así como los parámetros utilizados para el análisis 

de esta información por medio de los diferentes software de análisis. Con respecto a las 

propiedades mecánicas se describen los equipos utilizados durante los ensayos de dureza, 

tracción, fatiga, y tenacidad a la fractura, así como las geometrías de las muestras utilizadas en 

cada uno de ellos y las condiciones en que se realizaron los ensayos. Finalmente con respecto a 

la estabilidad térmica se describen tanto el equipo, software, probetas utilizadas y condiciones a 

las que se realizaron los diferentes ensayos para así conocer las condiciones óptimas para realizar 

los recocidos posteriores en donde se describen las condiciones y la forma en que se llevaron a 

cabo estos tratamiento térmicos.   

3.1 MATERIALES UTILIZADOS 

El material utilizado en este trabajo fue un hierro ARMCO. Este material fue adquirido en forma 

de barras de 8mm de diámetro con la composición mostrada en la Tabla 3.1.1 de acuerdo con la 

información suministrada por el fabricante.  
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Figura 3.1.1. Resumen desarrollo experimental. 

 

Tabla 3.1.1. Composición hierro ARMCO ( % en masa) 

  

3.2 PROCESO DE DEFORMACIÓN ECAP 

El proceso de ECAP se llevo a cabo en el laboratorio del Departamento de Ciencia de los 

Materiales e Ingeniería Metalúrgica (CMEM) de la Universidad Politécnica de Cataluña. Antes 

de realizar el proceso ECAP, las muestras de hierro ARMCO fueron obtenidas a partir de las 

barras de 8mm de diámetro por medio de corte de muestras de 60mm de longitud. Cabe 

mencionar que las muestras para ECAP no necesitaron de ningún proceso extra de mecanizado, 

ya que el diámetro inicial de 8mm era el requerido para llevar a cabo el proceso ECAP.  

Hierro ARMCO‐Trefilado

Tratamiento térmico de Homogenización; 930°C ‐20min‐600°C‐15min‐enfría al aire

ECAP; N=1, 2, 3, 4, 5, 6, 7, 8, 16 pases; Ruta Bc; 
T=25°C; φ=90°; ψ=37°

Caracterización 
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mecánica
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térmica
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Rayos‐X TEM Dureza
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de fractura

DSC

Recocidos 
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Textura
Propiedades 
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Interpretación y análisis de resultados

Fe C Si Mn P S Cr Mo Ni Al

99,825 0,01 0,01 0,059 0,01 0,01 0,02 0,005 0,038 0,013
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3.2.1 Tratamiento	térmico.		
Antes de procesar las muestras por ECAP y después de haberlas cortado de las barras, se realizó 

un tratamiento térmico de homogenización para tener una microestructura de granos equiáxicos. 

Este tratamiento térmico se llevo a cabo en un horno tubular de marca Hobersal modelo ST-16 

equipado con atmósfera protectora de gas inerte (argón) para evitar la oxidación el cual permite 

alcanzar una temperatura máxima de 1425ºC con una velocidad de calentamiento de 10ºC/min 

(Figura 3.2.1).  

 

Figura 3.2.1. Horno tubular, a) vista frontal, b) vista lateral, y c) esquema de funcionamiento. 

 

El ciclo térmico del tratamiento consistió en un calentamiento hasta 930ºC para luego 

mantenerlo 20 minutos. Acto seguido se dejó enfriar hasta 600ºC y se mantuvo 15 minutos para 

finalmente enfriar las muestras al aire como se ilustra en la Figura 3.2.2.    
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3.2.2 Máquina	y	matriz	ECAP.		
Para el proceso de ECAP se utilizó una prensa hidráulica modelo DE-80 con una capacidad de 

80 Tn, la cual está equipada con sistema electrónico con el que se controla la velocidad de 

desplazamiento del punzón y la presión registrada durante todo el proceso de extrusión a través 

de la matriz de ECAP aunque el proceso de extrusión se lleva a cabo de forma manual como se 

muestra en la Figura 3.2.3.  

 
Figura 3.2.2. Ciclo térmico tratamiento de homogenización. 

 

La matriz ECAP utilizada consta de 2 partes: la primera un bloque de acero de bajo carbono que 

se encuentra alrededor de lo que en sí es la matriz, para así evitar la posible generación y 

propagación de grietas. Esta matriz en el interior del bloque está construida de un acero de 

herramientas Böhler S390 al igual que el punzón utilizado durante la extrusión, como se muestra 

en la Figura 3.2.3c. La matriz tiene una configuración de ángulos de ϕ=90º para el ángulo 

interior y de ψ=37º (Figura 3.2.4) para el ángulo exterior que define la curvatura del arco 

exterior, dando así una deformación real equivalente por cada pase de ≈1 [83]. Durante los 

ensayos de ECAP fue muy importante la lubricación para reducir la fricción de la muestra y el 

punzón con las paredes de los canales. Por este motivo se utilizó un lubricante de la marca 

Molykote del tipo G-rapid plus en espray (MoS2) el cual también puede ser utilizado hasta una 

temperatura de 600°C. 

Durante el proceso ECAP se obtuvo material con diferentes niveles de deformación, es decir con 

diferentes números de pases, desde una pasada hasta dieciséis pasadas con el propósito de 

analizar la evolución en las propiedades como una función de la deformación. Es importante 

destacar que después de cada pasada del material por la matriz había que eliminar unas pequeñas 

líneas de rebabas producidas por la línea de unión de los dos elementos de la matriz (ver Figura 

3.2.4 y Figura 3.2.5). Cabe indicar que las probetas procesadas no salían con un grado de 
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curvatura muy grande y que podían volverse a insertar de forma inmediata para ser reprocesadas 

debido a que la matriz diseñada para este trabajo presentaba una reducción en el diámetro del 

canal de salida como se muestra en la Figura 3.2.4c para así eliminar el efecto de la recuperación 

elástica.    

 

Figura 3.2.3. Descripción prensa hidráulica para el proceso ECAP, a) máquina en general, b) 
control desplazamiento, c) montaje de elementos en la máquina. 

 

Como se observa en la Figura 3.2.5 la longitud de las probetas disminuye con el incremento en el 

número de pasadas, lo cual se debe a que durante el paso través de la matriz en el punto donde se 

interceptan los dos canales y se genera el efecto de cizalladura al fluir la muestra la última parte 
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de esta sufre un aplastamiento por parte del punzón generando un plano orientado a 45° como se 

muestra en la Figura 3.2.4b, el cual con el incremento en el número de pases y debido a la 

rotación de la muestra entre cada pase por la ruta BC hace que se vaya desprendiendo pequeñas 

partes del material. Por esta razón sólo se analiza la parte central donde la deformación es 

bastante más homogénea [164, 165]. Durante el proceso la velocidad de movimiento del punzón 

fue de 20mm/s y la presión máxima alcanzada fue de 60 bares.  

 
Figura 3.2.4. Matriz y punzón ECAP, a) y b) partes de la matriz de ECAP, c) geometría de la 
matriz. 
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Figura 3.2.5. Probetas hierro ARMCO procesadas por ECAP a) todos los pases y b) 
comparación entre la probeta de 1 y 16 pases. 

 

3.3 MICROESTRUCTURA Y TEXTURA 

Dada la naturaleza de los materiales nanoestructurados, la observación y evaluación de las 

características a nivel microestructural es de gran importancia para poder entender y explicar su 

comportamiento. Para la caracterización microestructural y textura se utilizaron diferentes 

técnicas. Entre las técnicas utilizadas se destaca: 1) La microscopía electrónica de barrido SEM 

donde se utilizó la técnica de difracción de electrones retrodispersados EBSD también conocida 

como difracción de Kikuchi retrodispersada (backscatter Kikuchi difraction-BKD) o técnica de 

patrón de electrones retrodispersados (electron backscatter pattern technique - EBSP). Es una 

técnica relativamente reciente y se utiliza para estudiar aspectos relacionados con la 

cristalografía de los materiales tanto monocristalinos como policristalinos. 2) La difracción de 

rayos-X  que es un método no tan reciente como el EBSD y que es un método de medida 

indirecto que aporta mucha información sobre las características microstructurales de los 

materiales policristalinos basados en los análisis de los perfiles de línea (line-profile analysis) los 

cuales, en el marco de la teoría de dispersión cinemática, muestran que los patrones ideales de 

difracción de un material policristalino consisten de picos angostos y simétricos de la función 

delta en la posiciones exactas de los ángulos de Bragg de acuerdo a la bien definida celda 

unitaria del cristal [166]. 3) Finalmente la microscopia electrónica de transmisión, TEM, en la 

cual un haz de electrones es transmitido a través de un espécimen de espesor muy delgado, 

interactuando con el espécimen mientras es atravesado. La microscopía de transmisión es capaz 

de obtener imágenes a resoluciones significativamente altas, lo que permite examinar con un 

grado de detalle muy fino. Además, dentro de la microscopia electrónica de transmisión fue 

utilizada una nueva técnica conocida como EBSD-TEM que incorpora un dispositivo conocido 

a) b)
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como ASTAR. Esta técnica permite a partir de la imagen de TEM obtener la orientación de la 

fase presente con una resolución de hasta 1nm de forma similar a lo que se obtiene por EBSD.  

3.3.1 Difracción	de	electrones	retrodispersados‐EBSD	y	textura.		
En esta técnica un haz de electrones estacionario incide sobre una muestra cristalina inclinada y 

los electrones difractados forman un patrón en una pantalla fluorescente. Este patrón es 

característico de la estructura del cristal y de la orientación de la región de la muestra desde 

donde fue generado. Esta técnica proporciona la orientación absoluta del cristal con una 

resolución sub-micrométrica. Con esta técnica se pueden obtener mediciones de orientación del 

cristal, diferencias de orientación, tamaño de grano, textura global, textura local, fracciones 

recristalizadas y deformadas, análisis de subestructuras, análisis de deformación, caracterización 

del borde de grano, distribución de los bordes CSL, actividad de los sistemas de deslizamiento, 

identificación y distribución de fases, y análisis de fractura entre otros.  

En EBSD, el haz de electrones es dirigido a un punto de interés en una muestra cristalina 

inclinada 70 ° aproximadamente con respecto a la normal de incidencia del haz de electrones en 

el SEM como se muestra en la Figura 3.3.1. 

 
Figura 3.3.1. Principales elementos en el interior del SEM.  

 

El mecanismo por el cual por el cual se forman los patrones de difracción (líneas de Kikuchi) es 

complejo. Los átomos en el material dispersan una fracción de electrones con una pequeña 

pérdida de energía para formar una fuente divergente de electrones cerca de la superficie de la 

muestra. Algunos de estos electrones inciden en planos atómicos en ángulos que satisfacen la 

ecuación de Bragg [167]: 
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ො݊ߣመ ൌ 2 መ݀ߠ݊݅ݏ෠ ( 3.3.1) 

donde ො݊ es un número entero, ߣመ es la longitud de onda de los electrones, መ݀ es el espacio del 

plano difractando, y ߠ෠ es el ángulo de incidencia de los electrones en el plano difractado. Estos 

electrones difractan formando un conjunto de pares de conos de ángulo grande correspondientes 

a cada plano difractado. Cuando se usan para una imagen en la pantalla fluorescente, las regiones 

con intensidad de electrones más alta entre los conos producen las características bandas de 

Kikuchi de los patrones de difracción de electrones retrodispersados (Figura 3.3.2).  

Las líneas centrales de las bandas de Kikuchi corresponden a la proyección de los planos 

difractando en la pantalla de fósforo. Por lo tanto, cada banda de Kikuchi puede ser indexada por 

los índices de Miller del plano del cristal difracta. Cada punto en la pantalla de fósforo 

corresponde a la intercepción de una dirección del cristal con la pantalla. En particular, las 

intercepciones de las bandas de Kikuchi corresponden  a la intercepción de los ejes de zona en el 

cristal con la pantalla de fósforo. Estos puntos pueden ser etiquetados por la dirección del cristal 

correspondiente al eje de zona (Figura 3.3.3).  

 
Figura 3.3.2. Formación de los patrones de Kikuchi [167]. 

 

Debido a que los patrones de difracción están ligados a la estructura del cristal de la muestra, si 

la orientación del cristal cambia el patrón resultante de difracción también lo hará. Por lo tanto 

las bandas de Kikuchi pueden ser utilizadas para calcular la orientación del cristal difractado.  
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Figura 3.3.3. Relaciones entre el patrón de difracción y el cristal. a) Patrones de difracción y 
la estructura del cristal. b) bandas de Kikuchi etiquetadas con los índices de Miller de los 
planos del cristal que los generan. Las intercepciones de las bandas de Kikuchi están 
etiquetadas con la dirección del cristal que encuentra la pantalla en ese punto. c) Celda 
unitaria del cristal sobreimpuesta en el patrón de difracción en la orientación que genera este 
patrón. d) Ancho de la banda de Kikuchi del plano (200) que es más ancho que el del plano 
(2-20) por lo tanto las bandas de Kikuchi de los planos (200) son mas angostas que las que 
provienen de los planos (2-20) [167].  

 

Después de la obtención de los patrones de Kikuchi, el paso siguiente es su indexación. La 

orientación del cristal se calcula desde las posiciones de la bandas de Kikuchi por medio del 

procesamiento computacional de los patrones de difracción digitalizados grabados por medio de 

una cámara CCD. Las posiciones de la banda de Kikuchi se encuentran usando la transformada 

de Hough. La transformación entre las coordenadas (x,y) de los patrones de difracción y las 

coordenadas del espacio de Hough (ω,θ) está dado por (ver Figura 3.3.4): 

߱ ൌ ߠݏ݋ܿݔ ൅  (3.3.2 ) ߠ݊݅ݏݕ
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Figura 3.3.4. La transformada de Hough transforma líneas en puntos en el espacio de Hough. 

 

Una línea recta se caracteriza por ߱, la distancia perpendicular desde el origen y el ángulo ߠ 

formado con el eje ݔ. Las bandas de Kikuchi se transforman en regiones brillantes en el espacio 

de Hough las cuales pueden ser detectadas y usadas para calcular la posición original de las 

bandas utilizando un sistema de calibración. Los ángulos entre los planos producen que las 

bandas detectadas puedan ser calculadas. Estos son comparados con una lista de ángulos inter-

planares para la estructura cristalina analizada para asignar índices de Miller a cada plano. El 

paso final es calcular la orientación del cristal con respecto a las coordenadas fijas en la muestra 

lo cual no lleva mucho tiempo gracias a los nuevos computadores.  

En cuanto a las imágenes obtenidas por esta técnica, se construyen punto a punto a partir de las 

medidas de las orientaciones de los cristales sobre la superficie de la muestra, como se observa 

en la Figura 3.3.5b. Al final se obtiene una imagen que representa algún aspecto de la 

cristalografía encontrada para cada punto (Figura 3.3.5c). 

 
Figura 3.3.5. Obtención imágenes EBSD. a) Área seleccionada para el escaneo, b) escaneo en 
progreso, y c) escaneo finalizado. 
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Una vez se ha terminado con el escaneo del área seleccionada sobre la muestra, se obtiene una 

tabla con la información de cada punto del área escaneada como se muestra en la Figura 3.3.6. 

Es una simple base de datos de las medidas con cada fila un punto del mapa y cada columna uno 

de los varios parámetros medidos. Para crear esta base de datos, el haz es dirigido a cada pixel en 

el mapa. Una EBSP se captura, analiza, y se obtiene ya sea la fase y orientación o una “zero-

solutions” la cual proviene de los puntos donde ningún patrón EBSP estaba disponible, donde no 

pueden resoverse patrones EBSP por solapamiento, o cuando se detecta una nueva fase. Los 

patrones EBSP podrían no obtenerse cuando la deformación de la superficie de la muestra es 

muy alta de manera que no hay una difracción coherente o cuando nos encontramos con un 

material nanocristalino. El solapamiento de los patrones EBSP  ocurre en los borde de grano 

cuando el diámetro del haz de electrones es demasiado grande para producir un patrón EBSP 

desde dos granos simultáneamente. Cuando un patrón EBSP se resuelve, se graban su fase, 

posición X,Y, orientación, calidad de ajuste, calidad del patrón, y otros valores.   

Para especificar una orientación es necesario definir un marco de referencia que debe tener por lo 

menos dos ejes, conocido como sistema coordenado. Para definir estos ejes se utilizan 

superficies importantes o direcciones asociadas con la forma de las muestras. La dirección 

normal a la superficie de las muestras es denotada como (ND), mientras que para los otros planos 

se denotan como la dirección transversal (TD) y la dirección de laminación (RD) o para el caso 

del proceso ECAP sería denotada como la dirección de extrusión (ED). El sistema coordenado 

del cristal está especificado por direcciones en el cristal. Para el caso de la simetría ortogonal 

(que incluye simetría cúbica) estos ejes están determinados por las direcciones [100], [010] y 

[001], como se observa en la Figura 3.3.7. 

 
Figura 3.3.6. Información obtenida después de finalizado un mapa con EBSD. 
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La orientación de un cristal puede ser ahora especificada con relación al sistema coordenado de 

la muestra mediante:  

஼ܯ ൌ  ௌ ( 3.3.3)ܯ݃

donde ܯ஼ y ܯௌ son los vectores del sistema del cristal y muestra respectivamente, mientras ݃ es 

la matriz de rotación. Las orientaciones pueden expresarse mediante la matriz de rotación o 

mediante los ángulos de Euler. Cuando se cambia el sistema coordenado de la muestra a un 

sistema coordenado de otro cristal pero de igual estructura cristalina, la diferencia de 

orientaciones entre los dos cristales puede obtenerse mediante: 

݃௠ ൌ ஼ଶܯ஼ଵܯ
ିଵ ( 3.3.4) 

donde ܯ஼ଵ y ܯ஼ଶ hacen referencia al sistema coordenado del cristal, y ݃௠ es la matriz de 

diferencia de orientación. Las diferencia de orientaciones normalmente suelen reportarse 

mediante la pareja ángulo/eje de rotación (θ/<uvw>). Mientras que las orientaciones lo hacen por 

la pareja plano/dirección ((hkl)/[uvw]). 

Entre las ventajas que esta técnica proporciona se tiene: buena resolución angular (~0.2º) y 

espacial (~10nm), la posibilidad de visualizar fases, la distribución de tamaño de grano y 

subgrano, la visualización local de la textura y de las orientaciones del cristal, acertada 

identificación de fases menores, estadísticas razonables, variación en la medidas de 

caracterización cristalina. Sin embargo algunos de las posibles desventajas son que el tamaño de 

la muestra debe ajustarse para que pueda ser inclinada 70º en el interior del SEM, y la 

preparación de la muestra puede necesitar de mucho tiempo y requerir un cierto nivel en la 

preparación.   
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Figura 3.3.7. Sistemas coordenados de la muestra y el cristal. 

 

3.3.1.1 Preparación de la muestra.  
Después de haber procesado las muestras por ECAP a diferentes números de pases (N=1, 2, 3, 4, 

5, 6, 7, 8, y 16) se procedió a examinar la microestructura por EBSD para cada pase y para la 

muestra homogenizada por el tratamiento térmico, para lo cual se procedió a obtener una 

pequeña probeta de cada muestra procesada. Fue muy importante antes de realizar el corte de la 

probeta identificar el plano de corte sobre la muestra para así poder observar el efecto del 

proceso ECAP sobre la microestrcutura del material y además no tener problemas al momento de 

caracterizar la textura del material (Figura 3.3.8a). Después del corte, la probeta se pegó sobre un 

pin de aluminio para su posterior preparación metalográfíca y facilitar el montaje en el SEM 

como se muestra en la Figura 3.3.8b. Es importante mencionar que después de pegar la probeta 

en el soporte de aluminio se pintaba el contorno de la muestra con plata coloidal para así mejorar 

su conductividad eléctrica y de esta manera evitar problemas durante el proceso de escaneo que 

puedan ocasionar un bajo índice de indexación o movimiento en la muestra durante el proceso 

llevándo a obtener un mapa con deriva.  

El proceso de preparación metalográfica se realizó siguiendo procesos de preparación 

estandarizados. Se empezó por pegar la probeta en el soporte o pin de aluminio como se muestra 

en la Figura 3.3.8b. Después de esperar unos minutos para que la muestra quedara 

completamente fija, se procedía al pulido mecánico comenzando con un papel abrasivo de 

carburo de silicio P2500. Una vez terminado con el papel abrasivo se pulía con suspensiones de 

diamante de 9, 3, y 1 micrómetro de tamaño de partícula.  

ND

RD

TD

Muestra

[010]

[100]
[001]

Cristal
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Figura 3.3.8.  Muestra EBSD. a) Plano de corte de la muestra, b) montaje de la muestra. 

 

Para terminar con el proceso se pulió con una solución de sílice coloidal de 0.04 μm. Fue muy 

importante durante todo el proceso utilizar un medio lubricante para evitar la acumulación de 

partículas y así evitar posibles rayas sobre la superficie de la muestra. La Tabla 3.3.1 resume el 

proceso de preparación metalográfica. Una vez terminado con el pulido la muestra se limpió con 

agua y etanol para remover cualquier partícula extraña y posteriormente se dejó secar para 

pintarla alrededor con plata coloidal como se muestra en la Figura 3.3.8b. Finalmente se dejó la 

muestra por 2 horas en un desecador para que la pintura de plata secara completamente y se 

eliminara cualquier burbuja de aire encerrada en la pintura. 

Tabla 3.3.1. Preparación metalográfica. 

 

3.3.1.2 Análisis de datos.  
Para obtener la información de las muestras observadas en el SEM, primeramente se obtuvieron 

los mapas de EBSD por medio de un microscopio electrónico de barrido (SEM) de efecto campo 

JEOL JSM-7001F (Figura 3.3.9) del cual se muestran sus condiciones de operación en la Tabla 

3.3.2. 

B

B

Sección B‐B –corte muestra EBSD 

90⁰ 

37⁰

X (ED)

Y (ND)

Z (TD)

Y’
X’

Z’

Muestra inicial 

Muestra 
procesada 

Muestra 

Plata 

Soporte 
de 

aluminio

8mm

4mm

2mm

a) b)

Etapa
Tiempo 

[minutos]
Lubricante

Velocidad 

[rpm]

Carga 

aplicada [lb]

P2500 10 Agua 200 4

Diamante 9μm 15 Diluyente ADS 300 4

Diamante 3μm 15 Diluyente ADS 300 4

Diamante 1μm 15 Diluyente ADS 300 4

Silica 0,04μm 45‐90 Goteo agua 300 4
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Figura 3.3.9. Microscopio SEM utilizado en este trabajo. 

 

Tabla 3.3.2. Parámetros operación SEM 

 

Para la adquisición, manipulación y análisis de los datos de difracción de electrones 

retrodispersados (EBSD) se utilizó el software Oxford Instruments HKL Channel 5, el cual 

permite la construcción de mapas de orientación, análisis de textura, identificación de fases, 

análisis de tamaño de grano, caracterización de límites de grano y determinación de la fracción 

recristalizada y deformada en un material, mediante el uso de sus programas asociados tales 

como: Flamenco, Twist, Map stitcher, Project manager, Tango, Salsa y Mambo. 

Una de las maneras de asegurar una buena indexación durante las pruebas EBSD es mediante el 

factor “MAD” o “desviación angular media”, el cual representa la máxima desviación entre las 

bandas de los patrones de Kikuchi detectados y los simulados por el software. MAD<1º son 

aceptables en la mayoría de los sistemas. Por lo tanto cuando se obtienen MAD muy bajos se 

Parámetros de operación Valor

Voltaje [kV] 20

Corriente [A] 1*10‐9 

Vacío [Pa] 9,6*10‐5 

Apertura del objetivo [μm] 30

Ángulo de inclinación [°] 70

Distancia de trabajo [mm] 10
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asegura que las bandas de Kikuchi detectadas están muy cercanas con las simuladas, por lo cual 

se logrará muy buena indexación del sistema. El valor máximo recomendado es MAD<1.3º. 

Para obtener los mapas de la microestructura se escanearon diferentes tamaños de áreas con 

diferentes pasos, lo cual dependió básicamente de la condición de deformación del material 

(material sin ECAP, con ECAP, con ECAP+ deformación por tracción, ECAP+ deformación por 

fatiga, ECAP+ recocidos) como se resume en la Tabla 3.3.3.  

Tabla 3.3.3. Parámetros de los diferentes mapas obtenidos. 

 

Una vez se obtuvo el mapa de la microestructura se procedió a la obtención y análisis de los 

resultados de las diferentes características de la microestructura y textura. Para esto se utilizaron 

los diferentes softwares del paquete Channel 5 hkl de Oxford Instruments. Inicialmente se 

procedió a realizar una limpieza del mapa obtenido por el programa FLAMENCO mediante el 

uso del programa TANGO para así eliminar los puntos no indexados (zero solutions) (tomando 

como ángulo crítico de diferencia de orientaciones entre límites de grano θ=15º), y además 

eliminar los pixeles que han sido indexados incorrectamente. Los puntos eliminados son 

reemplazados usando copias de puntos vecinos. Para este paso se tiene en cuenta el número de 

Condición
Área 

[pixeles2]
Aumentos

Número de 

puntos

Paso           

[μm]

0 Pases 500x400 50X 200000 4

1 Pase 900x700 250X 630000 0,5

2 Pases 1200x1000 500X 1200000 0,1

3 Pases 700x700 1000X 490000 0,05

4 Pases 800x600 5000X 480000 0,03

5 Pases 800x600 5000X 480000 0,03

6 Pases 800x600 5000X 480000 0,03

7 Pases 800x600 5000X 480000 0,03

8 Pases 500x350 8000X 175000 0,03

16 Pases 500x350 8000X 175000 0,03

0 Pases 1300x1000 300X 1300000 0,5

1 Pase 1300x1001 500X 1300000 0,1

4 Pases 800x600 5000X 480000 0,03

16Pases 750x560 8000X 420000 0,02

0 Pases 1200x1200 200X 1440000 0,5

8 Pases 750x560 8000X 420000 0,02

16 Pases 750x550 5000X 412500 0,03

Material procesado por ECAP

ECAP+Tracción hasta fractura

ECAP+Fatiga

ECAP+Recocido
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pares vecinos adyacentes, iniciando la eliminación de los que tengan 8 pares vecinos. Se itera las 

veces que sea necesaria hasta un valor constante. Luego se pasa a los que tengan 7 pares vecinos 

y nuevamente se itera hasta un valor constante. Si aún quedan puntos no indexados se continua 

con los que tienen 6 pares vecino y así sucesivamente hasta obtener un valor muy bajo o igual a 

cero de puntos no indexados.  

Después de tener los mapas completamente corregidos, se procedió a realizar los diferentes 

análisis de microestructura y textura. Con respecto a la microestructura se procedió a analizar los 

mapas por medio del programa TANGO. Mediante este programa se obtuvieron resultados 

relacionados con la morfología y geometría del grano (tamaño de grano, área,  relación de 

aspecto, fracciones de límites de grano de ángulo grande (θ>15º) y pequeño (2º<θ<15º), centros 

de gravedad de cada grano) la fracción recristalizada, los porcentajes y distribución de los 

componentes y fibras de textura presentes en la microestructura, el factor de Taylor y los 

porcentajes de los diferentes limites especiales de grano-CSL. 

Para el análisis de textura se utilizaron los programas MAMBO y SALSA los cuales permiten 

obtener la textura del material representada como figura de polos, figura inversa de polos y como 

funciones de distribución de orientaciones-ODF. También se calcularon los ejes de 

desorientación.  

Ya que las figuras de polos no proporcionan información a cerca de la orientación de un cristal 

en particular con respecto a otro, más información puede ser recogida desde el ODF. Los ODF 

son construidos por la combinación de datos de diferentes figuras de polos. La extensión de los 

cálculos y la exactitud de los ODF variarán dependiendo del material y su simetría 

cristalográfica. Los ODFs describen la orientación de cada cristal de forma relativa a los tres 

ángulos de Euler (ϕ1, Ф, ϕ2, o ángulos de Euler). Estos ángulos constituyen tres rotaciones 

consecutivas que aplicadas a los ejes [100], [010] y [001] de la estructura cristalina del grano la 

hacen coincidir con los ejes RD, TD y LD de la muestra respectivamente. La descripción de cada 

uno de estos procedimientos se muestra en la Tabla 3.3.4. 
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Tabla 3.3.4. Parámetros de los diferentes cálculos realizados con EBSD. 

 

 

3.3.2 Difracción	de	rayos	X.		
Los rayos X son radiación electromagnética que tiene propiedades similares a la de la luz. Su 

longitud de onda se encuentra entre el ultravioleta (ߣ ൌ 1݊݉) y la de la radiación γ (ߣ ൌ

10ିଷ݊݉). En 1912 Laue explica que si el cristal se compone de átomos regularmente 

espaciados, y si los rayos X son ondas electromagnéticas de longitud de onda cercanas a la 

distancia inter-atómica entonces debe ser posible que los rayos X sean difractados por un cristal.  

Bragg analizó el descubrimiento de Laue y expresó la condición necesaria para la difracción en 

una forma matemática simplificada en comparación con la utilizada por Laue (Figura 3.3.10): 

2 መ݀ߠ݊݅ݏ෠ ൌ ො݊ߣመ ( 3.3.5) 

Programa Tipo de cálculo Parámetros de cálculo

PROJECT MANAGER
Distribuciones de ángulos de 

diferencias de orientaciones

Ancho de muestreo: 0.01; Ángulos de 

desorientación: 0‐360°

Cálculo de GND

Tensor de NYE con cinco componentes: Subgranos 

(θ≤15°); granos (θ>15°), ángulos de Euler, posición 

de cada píxel, centro de gravedad de cada grano.

Caracterización del grano Subgranos (θ≤15°); granos (θ>15°)

Fracción volumetrica de paredes 

de celadas
granos (θ>15°)

Caracterización del borde de grano 

y subgrano
Ancho de muestreo: 0.01; frecuencia normalizada

Fracción recristalizada
Criterio de GAM: Diferencias de orientaciones 

menores a 1,5°

CSL Criterio de Brandon

Factor de Taylor Ancho de muestreo: 0.01; frecuencia normalizada

Componentes y fibras de textura Desviación máxima: 15°; Ancho de muestreo: 0.01 

Figura de Polos Ancho de medida: 10°; Agrupamiento de datos: 5°

Figura inversa de polos Ancho de medida: 10°; Agrupamiento de datos: 5°

Ejes de diferencias de orientación Ancho de medida: 10°

SALSA ODF

Ancho de medida Gaussiano: 10°; L max= 22; 

Agrupamiento de datos: 5°; Cálculo de coeficientes 

(Método por expansión de serie)

TANGO

MAMBO
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donde ෡݀ es la distancia entre los planos de la red cristalina, ߠ෡ es el ángulo entre los rayos 

incidentes y los planos de dispersión ෝ݊ es un número entero y ߣ෠  es la longitud de onda de los 

rayos-X 

 
Figura 3.3.10. Principio ley de Bragg. 

 

Esta relación implica necesariamente tres condiciones:  

1) Las dimensiones del cristal se consideran infinitas en comparación con la distancia entre dos 

centros adyacentes de difracción.  

2) Existe un orden perfecto tridimensional en la estructura cristalina. 

3) La fuente puntual emite rayos X monocromáticos de longitud de onda ߣ. 

Si se cumple lo anterior entonces se producirá una intensidad dispersada como una distribución 

de Dirac, situada en un  ángulo 2θ con respecto al haz incidente. 

3.3.2.1 Parámetros que definen los perfiles de líneas de difracción.  
El conocimiento de los parámetros que definen estas líneas es esencial para cualquier análisis de 

las líneas de difracción de los perfiles. Una línea de difracción se caracteriza por su posición, la 

intensidad y la forma (amplitud y asimetría). 

 Parámetros de posición: La medición de la posición de los más ampliamente utilizados en 

el perfil de la línea de difracción de rayos X es el de la posición de la intensidad máxima 

[168]. El perfil también puede ser identificado por la coordenada x del centro de 

gravedad, llamado centroide. 
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 Parámetros de dispersión: Se puede definir para cualquier línea de difracción de rayos X, 

un dominio medio de difusión angular de dos maneras: 1) La anchura media: Introducido 

por Scherrer [169] este parámetro, también llamado anchura total a la mitad del máximo, 

es la distancia angular entre los puntos en los que se mide la intensidad entre el pico o 

valor máximo y la parte inferior o valor mínimo, es decir a la mitad del valor máximo. 2) 

El ancho integral: El ancho total está dada por el cociente de la intensidad integrada (área 

total bajo el pico) y la intensidad máxima [170]. Se corresponde a la anchura del 

rectángulo que tiene la misma área y la misma altura que el pico. La anchura completa 

tiene ventajas, ya que se basa en las intensidades observadas en todo el perfil [171].  

 El factor de forma: En 1978, Langford [172] introduce el concepto de factor de forma de 

una función analítica para estudiar la función de Voigt. Este parámetro está dado por la 

relación entre la anchura a media altura y la anchura completa. 

3.3.2.2 Los coeficientes de Fourier.  
Varios autores [173, 174, 175] han obtenido el perfil real a partir del análisis basado en la serie 

de Fourier. Los coeficientes de Fourier contienen información sobre los efectos físicos como del 

origen del ensanchamiento del perfil. La deconvolución  del perfil experimental del perfil de la 

línea de difracción de una muestra está representada por una serie de Fourier: 

݂ሺݔሻ ൌ෍ሾܣ௡ܿݏ݋ሺ2݊ߨிݔሻ ൅ ሻሿݔி݊ߨሺ2݊݅ݏ௡ܤ
ାஶ

ିஶ

 ( 3.3.6) 

donde ݔ es la variable en el espacio recíproco y ݊ܨ es el número armónico de Fourier.  

3.3.2.3 Principales efectos que modifican el perfil de línea.  
El patrón de la rayos puede alterarse por los siguientes efectos principales: 1) La geometría de 

los accesorios de difracción. De hecho, la fuente de rayos X, la anchura de línea espectral, la 

divergencia axial de los haces y la transparencia de la muestra introducen un número de 

aberraciones que conducen a la obtención de rayos más o menos simétricos, más o menos 

grandes y más o menos compensados desde el ángulo de difracción esperado teóricamente. La 

función obtenida por la convolución de diferentes funciones elementales asociados con cada una 

de las aberraciones se llama la función del dispositivo [176], también conocido como efecto o 

perfil instrumental. 2) Los defectos estructurales: También inducen un cambio en su distribución 

de intensidad. El perfil de difracción de rayos X asociado a estos efectos específicos de perfil que 

muestra la microestructura se llama perfil físico puro o verdadero [97]. 
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La señal experimental obtenida es la suma de estas dos contribuciones, a la que se añade un 

fondo continuo, particularmente debido a la difusión de los haces incidentes y difractada por el 

aire que rodea la muestra [176] 

3.3.2.4 Funciones analíticas utilizadas para simular perfiles de rayos X.  
El uso de funciones matemáticas simples para simular perfiles de línea de difracción demuestra 

una técnica poderosa para el análisis fino de las líneas de difracción. La interpretación de las 

mediciones de difracción de rayos X se hace generalmente mediante la simulación de la señal 

medida por una función continua calculada, cuyos parámetros están sintonizados de manera que 

el perfil de esta función encaja mejor en el perfil experimental [176]. 

Las primeras funciones analíticas utilizadas fueron las funciones de Gauss y Lorentz (Cauchy) 

[177]. A continuación se presentan las funciones analíticas más populares en el análisis del perfil 

de línea de difracción de rayos X. La función de Voigt [172], es la convolución de las funciones 

de Lorentz y Gauss y se utiliza muy a menudo. La función de Pseudo-Voigt [178], es la suma de 

los componentes gaussianos y lorentzianos. La función Pearson VII, o también conocida como 

pseudo-Voigt II se deriva de una función de Lorentz. 

Se ha comprobado experimentalmente que el perfil de la función Pseudo-Voigt da una muy 

buena aproximación de los picos del patrón de difracción de rayos X [177]. Por esta razón y por 

su expresión analítica sencilla, se optó por esta función en el presente estudio. Esquemáticamente 

las colas del perfil de una función gaussiana disminuyen rápidamente y de forma más lentamente 

para la forma de Cauchy, mientras que la función Pseudo-Voigt ocupa la posición intermedia de 

las dos funciones como se muestra en la Figura 3.3.11. 

3.3.2.5 Análisis-XRDLPA.  
Los análisis de los perfiles de rayos X (XRDLPA) contribuyen a una caracterización de la 

microestructura de materiales nanoestructurados más completa especialmente cuando se combina 

con otros métodos. Varias aberraciones del patrón ideal están relacionadas con la microestructura 

de los materiales y son objeto de los análisis XRLPA. Por ejemplo, los desplazamientos del pico 

están relacionados con tensiones internas o defectos planares, especialmente fallas de 

apilamiento o maclado [166, 179, 180, 181], o heterogeneidades químicas [166]. El 

ensanchamiento del pico indica un tamaño de cristal más pequeño [182, 183, 184], granos o 

subgranos, y/o la presencia de micro-tensiones [166]. Gradientes de tensión y heterogeneidades 

químicas también pueden ocasionar el ensanchamiento de los picos [166]. La asimetría del pico 

puede ser también causada por tensiones internas de largo alcance [185], defectos planares [179, 

180] o heterogeneidades químicas [166]. La anisotropía en el ensanchamiento del pico puede ser 
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resultado de la anisotropía en la forma del cristal [186], o una anisotropía de la deformación 

[187]. Cuando el parámetro de red es suficientemente grande y la muestra presenta ya sea una 

textura local o general, también puede observarse un inusual estrechamiento, especialmente en 

las primeras reflexiones de Bragg. Por lo tanto las propiedades de la microestructura pueden 

resumirse en las siguientes categorías: a) tensiones internas, b) fallas de apilamiento, c) maclado, 

d) tamaño del cristal o subgrano, e) micro-tensiones, f) tensiones internas de largo alcance, g) 

heterogeneidades químicas, h) anisotropía en la forma del cristal o i) anisotropía en la 

deformación. No existe una correlación uno a uno entre las diferentes características del perfil 

del pico y las diferentes propiedades de la microestructura como se muestra en la Tabla 3.3.5 

[97]. 

 
Figura 3.3.11. Comparación de los perfiles de funciones utilizados para el análisis de perfiles 
de difracción de rayos-X. 

 

Para el análisis de los resultados de los rayo-X se utilizaron  los análisis de XRDLPA. Por lo 

tanto a continuación se describen los principios básicos de estos análisis.  Si se asume que el 

tamaño (S) y la distorsión de la red (D) son las dos fuentes del ensanchamiento de la línea de 

rayos X, el perfil de una reflexión de Bragg puede estar dado por la convolución del tamaño y la 

distorsión de perfiles [167]: 

ிܫ ൌ  ஽ ( 3.3.7)ܫௌܺܫ
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Tabla 3.3.5. Parámetros de los diferentes cálculos realizados con XRDLPA [97]. 

 
 

donde el superíndice	ܨ indica que ܫி es el perfil físico que no contiene efectos instrumentales. La 

transformada de Fourier de esta expresión es la ecuación de Warren-Averbach [174]: 

ிሻܮሺܣ݈݊ ≅ ௅ܣ݈݊
ௌ െ ிܮଶߨ2

ଶ݃ଶ〈ߝ௚,௅మ〉 ( 3.3.8) 

donde ܣሺܮሻ son los valores absolutos de los coeficientes de Fourier de ܫி,  ܣ௅
ௌ es el tamaño de 

los coeficientes de Fourier, ݃ es el valor absoluto del vector de difracción y 〈ߝ௚,௅మ〉 es la media 

cuadrática de la deformación. ܮி es la longitud de Fourier. 

Cuando la deformación es causada por las dislocaciones o defectos de este tipo 〈ߝ௚,௅మ〉 puede 

expresarse como: 

〈௚,௅మߝ〉 ൌ ሺܾ ⁄ߨ2 ሻଶ݂ܥߩߨሺߟ௥௫ሻ ( 3.3.9) 

donde ߟ௥௫ ൌ ிܮ ܴ௘⁄ , siendo ܴ௘ el radio de corte efectivo exterior, ܾ el vector de Burgers de 

dislocaciones y ܥ el contraste o factor de orientación de dislocaciones. Wilkens determinó la 

función ݂ሺߟ௥௫ሻ para dislocaciones helicoidales rectas y paralelas en el rango entero ܮி desde 

cero a infinito. Se puede demostrar que la función de Wilkens tiene una validez más general, es 

decir que también es válida para dislocaciones de cuña y curvadas, y puede extenderse de una 

manera simple para dipolos de dislocaciones infinitesimales cuando ܯ tiende a cero [188], donde 

ܯ ൌ ܴ௘ඥߩ  es el parámetro de arreglo de dislocaciones [189]. ܯ es más pequeño o más grande 
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que la unidad si las dislocaciones tienen un carácter de dipolo fuerte o débil, o en otras palabras, 

mide si la detección de los campos de deformación es fuerte o débil, respectivamente [185]. 

3.3.2.6 Métodos de amplitud.  
Las dos medidas más simples del ensanchamiento del pico son la medida de la anchura total a la 

mitad del máximo del pico (FWHM) y la integral de amplitudes. Las dos medidas se denotan 

como ∆ܭிௐுெ y ∆ܭఉ donde: 

ܭ∆ ൌ ൫ܿݏ݋ ෠ߠ ⁄መߣ ൯Δ൫2ߠ෠൯ ( 3.3.10) 

 ෠൯ es la anchura total a la mitad del máximo del pico o la integralߠ෠ es el ángulo de Bragg y Δ൫2ߠ

de amplitud en radianes respectivamente. Dado que el tamaño es independiente y la deformación 

se incrementa con el orden de difracción, a fin de separar efectos de tamaño y deformación, 

Williamson y Hall [190] sugirieron graficar los perfiles de amplitud contra ߠ݊݅ݏ෠. La 

extrapolación del intercepto de tal gráfico a ߠ݊݅ݏ෠ ൌ 0 debería dar el inverso de un tamaño 

aparente y la pendiente debería ser proporcional a la deformación.    

3.3.2.7 Métodos de ajuste del perfil completo.  
La idea de ajustar todo el perfil de difracción se remonta a Rietveld, quien sugirió la medida del 

patrón de difracción teniendo en cuenta todos los posibles efectos que contribuyen a la 

distribución de la intensidad, incluyendo todos los efectos instrumentales [97, 191]. El propósito 

de este método fue refinar los parámetros de estructura desde patrones de difracción de polvos. 

En el método de Rietveld, se emplean funciones de perfil analíticas bien definidas tales como 

funciones de Voigt o seudo-Voigt. Sin embargo, las formas del perfil correspondientes a cristales 

dislocados no pueden describirse por simples funciones analíticas [97, 185, 189]. Por lo tanto, se 

han elaborado procedimientos, en el cual el patrón de difracción se simula por el uso de 

funciones más complejas establecidas físicamente tanto para los perfiles de tamaño como de 

deformación [97, 192]. Se puede asumir una forma del cristal ya sea esférica o elipsoidal con una 

distribución del tamaño log-normal. En el caso en que pueda asumirse una forma esférica, la 

función se define por los dos parámetros del tamaño de la función de distribución: La media, ഥ݉ , 

y la varianza, ߪො. La función de deformación, ܫ஽, viene dada por el uso de la función de Wilkens 

݂ሺߟ௥௫ሻ, como se definió anteriormente, 〈ߝ௚,௅మ〉 ൌ ሺܾ ⁄ߨ2 ሻଶ݂ܥߩߨሺߟ௥௫ሻ. La función ܫ஽ está 

definida por dos parámetros: la densidad de dislocaciones ߩ y el parámetro de arreglo de las 

dislocaciones ܯ. Esto significa en el caso más simple, junto con el parámetro ݍ en los factores 

de contraste para cristales cúbicos, que el procedimiento numérico es operado con cinco 
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parámetros independientes: ഥ݉ , ,ොߪ  Debido a la naturaleza de la microestructura, este es .ݍ y ܯ,ߩ

el número mínimo de parámetros que tienen que usarse [193]. 

3.3.2.8 Análisis de datos.  
Para analizar y ajustar cada uno de los perfiles de difracción de rayos-X de las muestras del 

hierro ARMCO tanto en estado de recocido como deformadas por ECAP para diferentes 

números de pases se utilizó el software Maud y PM2K2 los cuales son software de uso libre para 

fines de investigación. El algoritmo implementado en el software PM2K adopta el análisis de 

Fourier para procesar los diversos componentes que contribuyen al ensanchamiento de los picos 

de difracción de rayos X. Por lo tanto, el efecto del tamaño de los dominios coherentes de 

difracción se modeliza por una distribución log-normal donde sus parámetros son la media y la 

varianza. La otra fuente importante de ensanchamiento de los picos se debe a defectos 

microestructurales, en este caso las dislocaciones introducidas en el material por deformación 

plástica severa. Las dislocaciones se modelan según la teoría de Wilkens [194] que las asume en 

paralelo y distribuidas al azar en todos los sistemas de deslizamiento. La dependencia de la 

ampliación del perfil de acuerdo con la dirección cristalográfica se tiene en cuenta mediante el 

concepto de las relaciones de contraste.  

Hay que mencionar que con el uso de esta técnica de caracterización de rayos X el principal 

interés fue cuantificar los valores de densidad de dislocaciones y tamaño de grano para el 

material bajo diferentes valores de deformación introducida por el proceso ECAP. Para la 

realización de estos ensayos se utilizó un difractómetro PANalytical X’Pert PRO MPD del 

laboratorio de  química inorgánica de la Facultad de Ciencias en la Universidad de Sfax en 

Túnez con radiación monocromática equipado con un goniómetro dual de Cu-Kα (λ=1.5406µm) 

con un voltaje de aceleración de 40kV. Los ángulos de difracción (2θ) fueron escaneados desde 

30° a 110°, a un paso de 0.017° cada 4 segundos. El tiempo de adquisición fue de 10 segundos. 

Se ensayó una muestra por cada condición de deformación. Las muestras fueron obtenidas 

mediante un corte paralelo al plano de extrusión (ED) como se puede observar en la Figura 

3.3.12a. Cabe destacar que una vez cortadas las probetas, la preparación de las muestras no fue 

tan exhaustiva como con el EBSD, ya que las muestras sólo fueron pulidas hasta obtener una 

superficie limpia y libre de rayas para lo cual fue necesario pulir siguiendo los mismos 

procedimiento de preparación de muestra del EBSD pero sólo hasta llegar a la suspensión de 

diamante de 9 µm.  
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Figura 3.3.12.  a) Plano de corte probeta rayos X, b) muestras utilizadas, c) equipo utilizado 
en los ensayos. 

 

3.3.3 Microscopía	electrónica	de	transmisión‐TEM.		
Como es bien sabido los electrones se comportan como ondas y partículas. Así, al interaccionar 

con un objeto periódico producen el mismo tipo de señal que los rayos X. Sin embargo, existen 

dos diferencias principales entre los electrones y los rayos X: los electrones presentan longitudes 

de onda mucho más pequeñas que los rayos X y la muestra debe ser muy delgada en la dirección 

del haz electrónico. Además el TEM permite obtener tanto las imágenes como los patrones de 

difracción-interferencia exactamente de la misma área de la muestra bajo análisis, siendo por 

tanto una medida directa.  

La formación de la imagen de microscopia de transmisión es posible debido a que los electrones 

en el cañón son afectados en diferentes regiones de la muestra en diferentes maneras. Algunas 

partes de la muestra permiten el paso de los electrones sin que sean afectados. Otras regiones 

dentro del espécimen absorben algunos de los electrones o todos los electrones que alcancen, por 

lo que menos electrones continúan hasta una región más abajo en la columna hasta el plano de la 
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formación de la imagen, y los que continúan podrían hacerlo con menos energía ya que su 

energía ha sido absorbida o se pasa a la parte de la muestra por donde los electrones han pasado. 

Algunas regiones diminutas del espécimen podrían desviar el camino de los electrones que 

forman el haz por lo que los electrones rebotarían en esas posiciones o áreas dentro del 

espécimen en un rango de direcciones. Esto significa que en lugar de continuar hasta abajo en la 

columna, o detenerse al ser absorbidos, algunas partes del espécimen causarían que los 

electrones rebotaran en diferentes direcciones, lo que se conoce como dispersar los electrones.   

Dependiendo de si los electrones han sido afectados por el espécimen, y como, los electrones 

continúan hasta debajo de la columna (a través de más lentes electromagnéticas). Estos 

eventualmente forman una imagen cuando alcanzan un plano donde son detectados por un 

material sensible adecuado como un film fluorescente. La imagen producida es una imagen en 

escala de grises donde las áreas más oscuras representan las regiones de mayor absorción de 

electrones por parte del espécimen, mientras que las regiones más claras corresponden  a las 

partes del espécimen que absorbieron menos electrones. 

La imagen, o mejor dicho, el contraste de una dislocación dependen de varios parámetros. Los 

más importantes son: 

 Las condiciones de difracción. Se busca que la condición de Bragg sea cumplida por un 

punto en la red recíproca o un vector ݃ de difracción (usualmente con índices de Miller 

pequeños). En caso de que no se consiga, se soluciona mediante el ajuste en la 

inclinación de la muestra con respecto al haz de electrones. 

 La magnitud del producto escalar entre el vector ݃ de la red recíproca y el vector de 

Burgers ܾ no debe ser cero (݃ ∙ ܾ ് 0). Si es cero o un valor muy pequeño, el contraste es 

débil, y por tanto la dislocación será invisible.  

 El modo de imagen empleado, es decir el primario (condición de campo claro) o un haz 

difractado (condición de campo oscuro) o varios haces cuya interferencia produce una 

imagen de mayor resolución.  

La clave en el microscopio electrónico de transmisión para la obtención de las imágenes pasa por 

su sistema electrón-óptico. Este sistema no solo magnifica la distribución de intensidad de las 

ondas de electrones que abandonan la probeta, sino que también provee los patrones de 

difracción de electrones.  Al menos cuatro (usualmente cinco) lentes de imagen son necesarias 

adicionales a las dos lentes condensadoras. Para la mayoría de los modos de imagen es necesaria 
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una apertura justo después de las lentes objetivos. Las lentes más importantes son las lentes 

objetivos, ya que sus límites de resolución definen la resolución de todo el microscopio (Figura 

3.3.13). 

3.3.3.1 Preparación de las muestras.  
La preparación de las muestras para el TEM es uno de los factores más importantes para poder 

conseguir observar correctamente la microestructura. Al igual que para el EBSD inicialmente se 

obtuvo una lámina al hacer un corte en la dirección de extrusión del mismo plano (TD) como se 

muestra en la Figura 3.3.14a. Una vez se obtuvo la lámina, se procedió a reducir su espesor 

mediante pulido mecánico hasta obtener un espesor de ~200μm. Seguidamente se obtuvieron 

pequeños discos de 3mm de diámetro por medio de una pequeña troqueladora como se muestra 

en la Figura 3.3.14b y Figura 3.3.14c. Después de obtener los discos se volvió a pulir el material 

hasta una reducción en el espesor de ~80-100 μm. De esta manera también se eliminó el material 

deformado por el efecto de la troqueladora.    

 

Figura 3.3.13.  a) Microscopio electrónico de transmisión-TEM. b) partes principales de la 
columna del microscopio. 
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Figura 3.3.14.  a) Plano de corte probeta TEM, b) troqueladora, c) probetas cortadas. 

La Tabla 3.3.6 resume el proceso de pulido de desbaste hasta obtener las probetas listas para la 

preparación final de la generación de la playa para poder observar la microestructura del 

material.  

Tabla 3.3.6. Parámetros de pulido de desbaste de muestras TEM. 

 

Ya que el examen de la microestructura por medio de la microscopia electrónica de transmisión 

requiere que el haz de electrones pueda atravesar la muestra analizada, se requiere generar una 

zona de un espesor muy delgado, lo cual ya no puede conseguirse por pulido mecánico. Para esto 

se recurrió a la preparación de la muestra por medio de electropulido para así generar un 
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pequeño agujero en el centro de la muestra en cuyos alrededores aun quedara una capa muy 

delgada de material el cual pudiera ser atravesado por el haz de electrones. Para realizar este 

procedimiento se utilizó una electropulidora modelo Tenupol-3 de la casa STRUERS del 

laboratorio de microscopía electrónica del Departamento de Ciencia de los Materiales e 

Ingeniería Metalúrgica de la Universidad Politécnica de Cataluña como se muestra en la Figura 

3.3.15a. El método específico de ataque electrolítico que se utilizó fue el de doble chorro como 

se muestra en la Figura 3.3.15c. 

El proceso de electropulido depende de muchas variables, entre ellas el tipo de electrolito 

utilizado. En este estudio se utilizó 6% ácido perclórico  (HClO4) +94% acido acético glacial 

(CH3COOH). Los otros parámetros a controlar (temperatura, voltaje, corriente, flujo del 

electrolito) se resumen en la Tabla 3.3.7. Estos parámetros son los que permitieron obtener en la 

muestra una reducción de espesor correcta. Es decir generaron un pequeño hueco como el que se 

muestra en la Figura 3.3.14b alrededor del cual existía una playa o espesor lo suficientemente 

delgado y amplio para que el haz de electrones atravesara la muestra y se pudiera observar la 

microestructura del material.    

3.3.3.2 Observación de las muestras.  
Debido a la gran dificultad y el gran tiempo que conlleva preparar muestras para TEM no todas 

las muestras fueron observadas así que se seleccionaron las más representativas del proceso. 

Estas muestras a observar fueron las muestras en estado de recocido y deformadas por ECAP con 

1, 4, 8, y 16 pases. Para la observación de la muestras se utilizó el microscopio Philips CM30 de 

300 kV, de la unidad de MET de los Serveis Científico Técnico (SCT) de la Universidad de 

Barcelona. Para la observación de las diferentes estructuras de dislocaciones se decidió trabajar 

en lo posible bajo el mismo patrón de difracción (SAD pattern) en todas ellas. Se eligió el patrón 

indexado con eje de zona B = 001 [195].  El vector de Burgers de las dislocaciones en un 

material cúbico centrado en el cuerpo (cristales bcc), se corresponde con las direcciones de 

máximo empaquetamiento, 111, por ejemplo, b = 1/2111 [1]. El patrón de difracción elegido 

ofrece varios vectores de difracción ݃ que satisfacen la condición de visibilidad ݃ ൉ ܾ	 ് 0, de 

manera que todas las dislocaciones presentes en el material son visibles. 

Todas las fotografías se realizaron en campo claro mediante la técnica de doble haz, tomando 

como vector ݃ la familia de planos 200, para proporcionar un mayor contraste y permitir 

observar con más claridad las dislocaciones.  
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Figura 3.3.15. a) Pulidora electropulido, b) muestra después de electropulido, c) esquema 
electropulidora. 

 
Tabla 3.3.7. Parámetros electropulido muestras TEM con 6% HClO4 +94% CH3COOH. 

 

 

Un problema asociado a la observación mediante MET del hierro-α es su magnetismo. La 
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haz, sacándolo del eje óptico. Esto, además de entorpecer el estudio, puesto que hay que estar 

constantemente centrando el haz, hace que la imagen sea a menudo borrosa y muy difícil de 

enfocar. Además de que puede ser un peligro para el microscopio ya que si la muestra no se 
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encuentra muy bien sujeta al porta-muestras puede salirse y quedar atrapada en el tubo de vacío 

haciendo que el microscopio no funcione de forma correcta. Para darle solución a este problema 

se pasaban las muestras por un desmagnetizador antes de llevarlas al microscopio. 

3.3.3.3 Cálculo de la densidad de dislocaciones.  
Existen dos formas para determinar la densidad de dislocaciones mediante una imagen de TEM. 

El primero método es el de la línea de intercepto, en el cual se cuentan en número de 

intercepciones entre la líneas de dislocación y cuatro o cinco líneas aleatorias en la imagen de 

TEM [196] como se muestra en la Figura 3.3.16. 

La densidad de dislocaciones ߩ es simplemente el número de puntos ௗܰ dividido por la longitud 

total de las líneas aleatorias ܮ௥ multiplicado por el espesor del espécimen ݐ según. 

ߩ ൌ ௗܰ

ௗݐ௥ܮ
 ( 3.3.11) 

El segundo método es el de la medida de la longitud de línea, en el cual se miden todas las líneas 

de dislocaciones en la imagen de TEM [197].  

ߩ ൌ
௧ܮ
௧ܣ

 ( 3.3.12) 

En este método, la densidad es medida adquiriendo una proporción de pixeles en la imagen de 

TEM mediante el uso de un software. ܮ௧ y ܣ௧ son la longitud total de la línea de dislocación 

reconocida y el área de la imagen de TEM. En este estudio se decidió trabajar con el primer 

método dada su sencillez. 

 
Figura 3.3.16. Método de intercepción. 
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3.3.3.4 Determinación del espesor de la muestra de TEM.  
Ya que los modelos de cálculo de la densidad de dislocaciones están relacionados con el espesor 

de la muestra, es importante medir de forma precisa su espesor. Existen varios métodos para 

determinar el espesor de la muestra de TEM. El método de la separación de la mancha por 

contaminación (contamination spot separation-CSS), el método de difracción del haz de 

electrones convergente, el método del camino libre medio, el método de espectrometría en rayos 

X, y el análisis del espesor de franja dependiendo de la condición de dos haces. En esta tesis se 

usa el primer método, ya que es un método razonablemente confiable y fácil de utilizar. 

Para la creación de las manchas simplemente se reduce la intensidad al mínimo sobre la zona 

elegida y se deja en esa posición un tiempo determinado. Sin embargo, para que estas manchas 

no sean tan grandes que no puedan separarse mediante el giro permitido del goniómetro (unos 

35º), hay que concentrar también al máximo el haz de electrones en toda la columna. Así, se 

coloca una apertura de condensador y de la lente objetivo pequeña, y se minimiza además el 

diámetro del haz condensado mediante otra lente electromagnética (spot size). En este estudio se 

trabajó con spot size de 6μm. Así, al trabajar con un mínimo de intensidad y durante tiempos que 

oscilan entre 10 y 15 minutos, se pueden conseguir manchas que con giros de la muestra de 20-

25º están completamente separadas, como se observa en la Figura 3.3.17a. La Figura 3.3.17b y 

Figura 3.3.17c muestran un diagrama esquemático de la formación de una mancha de 

contaminación en el espécimen.  

Cuando el espécimen se inclina por el ángulo de inclinación γº de la mancha como se muestra en 

la Figura 3.21c, la longitud de separación depende del ángulo de inclinación en las imágenes de 

TEM proyectadas. La siguiente ecuación muestra la relación de espesor de espécimen ݐௗ, 

aumentos ܯ y la distancia de separación ݎௗ en esta configuración: 

ௗݐ ൌ
ௗݎ

ߛ݊݅ݏܯ
 ( 3.3.13) 

En caso de que el espécimen estuviese inclinado un ángulo ߳, el espesor del espécimen sería 

calculado con la siguiente ecuación. 

ௗݐ ൌ
߳ݏ݋ௗܿݎ
ߛ݊݅ݏܯ

 ( 3.3.14) 

Se realizaron medidas de espesor para cada una de las probetas preparadas (0, 1, 4, 8, y 16 pases) 

para poder calcular la densidad de dislocaciones. Se consideró que dentro de cada zona escogida 

el grosor era constante, lo que introduce un error al no calcular directamente el grosor en cada 

una de las zonas fotografiadas.  
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Figura 3.3.17.  a) Generación de la mancha, b) y c) geometría para el cálculo del espesor de la 
muestra de TEM. 

 

 

3.4 PROPIEDADES MECÁNICAS 

El conocimiento de las propiedades mecánicas es de gran importancia en el estudio del 

comportamiento de los materiales debido a que permite conocer su respuesta ante diferentes 

estímulos (cargas bajo diferentes modos de deformación) y además permite establecer relaciones 

con la microestructura. Por esta razón diferentes ensayos mecánicos fueron realizados como 

medidas de dureza, ensayos de tracción, de fatiga, y de tenacidad a la fractura tanto para el 

material en estado de recocido sin deformación plástica severa como para el material deformado 

a diferentes números de pases. 

3.4.1 Dureza.		
Para cuantificar la dureza del material tanto en estado de recocido como deformado se realizaron  

medidas de dureza en diferentes direcciones y planos de corte sobre cada material para así tener 
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un mayor índice de confianza en los valores medios calculados. La Figura 3.4.1a muestra los 

planos sobre los que se realizaron las medidas dureza. Para estas medidas se utilizó un micro 

durómetro Vickers Akashi modelo MVK-HO como el que se muestra en la Figura 3.4.1c. Para la 

toma de durezas se aplicó una carga de 100 gr por 15 segundos de penetración. 

 
Figura 3.4.1.  a) Plano corte probetas dureza, b) medidas de dureza y c) equipo utilizado para 
medir la dureza. 

 

3.4.2 Tracción.		
Las pruebas de tracción fueron evaluadas para todas las muestras (recocido y deformadas por 

ECAP). Las probetas utilizadas tuvieron que ser escaladas de acuerdo a los lineamientos de la 

norma ASTM E-8 y se maquinaron mediante la técnica de corte por hilo acorde al esquema de la 

Figura 3.4.2a y Figura 3.4.2b. Las pruebas se llevaron a cabo en una máquina universal 

INSTRON (Figura 3.4.2c.) del Centro Tecnológico de Manresa (CTM) equipada con un video 

extensómetro el cual permitía la medida del desplazamiento de la longitud calibrada sin contacto 

mecánico con la muestra. La muestras fueron ensayadas a una velocidad constante de cabezal de 

3.3*10-3 mm/s hasta fractura y otras muestras hasta una deformación dentro de la zona plástica 

del material.    

Se efectuaron ensayos de tracción del material bajo diferentes condiciones con el propósito de 

estudiar la ductilidad del material y la capacidad de endurecimiento por deformación del material 

como se muestra en la Tabla 3.4.1. 
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Figura 3.4.2. a) Plano corte probetas tracción, b) dimensiones probetas tracción y c) maquina 
de ensayos de tracción y montaje de mordazas. 

 

Tabla 3.4.1. Diferentes condiciones de ensayo en tracción. 
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3.4.3 Fatiga.		
Para evaluar la resistencia a la fatiga del material y debido al gran tiempo que este tipo de 

ensayos demanda se optó por evaluar la resistencia del material en condiciones de recocido 

(grano basto) y el material deformado con mayor reducción en el tamaño de grano (tamaño 

ultrafino). Hay que notar que aunque la probeta de 16 pases era la que presentaba la mayor 

reducción en el tamaño de grano, no fue posible trabajar con ella debido a que durante el proceso 

de ECAP hay un desprendimiento del material que hace que las probetas vayan perdiendo un 

poco de su longitud lo que hizo difícil obtener una probeta de fatiga con la longitud de agarre 

suficiente. Por este motivo se decidió trabajar con el material con 8 pases el cual también 

presentaba una reducción significativa en el tamaño de grano. Las pruebas se llevaron a cabo en 

un equipo de fatiga por resonancia RUMUL TESTRONIC de 150kN de capacidad, a frecuencias 

de ensayo entorno a los 60Hz del Centro Tecnológico de Manresa (CTM).  

 
La Figura 3.4.3 muestra las dimensiones de las probetas utilizadas obtenidas a partir de la norma 

ASTM E466 y la máquina utilizada en el ensayo. Para determinar las curvas S-N de las muestras 

analizadas, se ensayaron 16 probetas de material con tratamiento térmico de recocido y 13 

probetas de material deformado con 8 pases. La primera probeta de cada muestra se ensayó bajo 

carga monotónica (1 ciclo), ensayándose las sucesivas probetas a cargas gradualmente más bajas 

hasta conseguir la vida infinita, definida en aquellas probetas que no llegaron a la fractura en 

2.000.000 de ciclos. 

3.4.4 Tenacidad	a	la	fractura.		
Los ensayos de tenacidad a la fractura se llevaron a cabo en las muestras del material con cero y 

ocho pasadas por ECAP.  

La Figura 3.4.4 muestra las dimensiones de las probetas utilizadas en los ensayos de tenacidad. 

Existen diversas técnicas para determinar la tenacidad a fractura de los materiales, muchas de 

ellas estandarizadas por diferentes instituciones. La más conocida y utilizada es la técnica para 

evaluar la tenacidad a fractura en deformación plana (KIC) recogida en la norma ASTM E399. 

Esta técnica, como muchas otras, utiliza probetas prismáticas para flexión por tres puntos o las 

conocidas como Compact Tension (CT).  Este tipo de metodologías, además de ser tediosas por 

la necesidad de hacer propagar una grieta por fatiga, requieren de una gran cantidad de material 

para poder mecanizar las probetas y que éstas cumplan con las limitaciones geométricas que les 

confiere el estado de deformación plana. 
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Figura 3.4.3.  a) y b) Dimensiones probetas fatiga, c) maquina de ensayos de fatiga y montaje 
de mordazas. 
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Tabla 3.4.2. Porcentajes del esfuerzo máximo utilizados en los ensayos de fatiga. 

 
 
 

En este estudio, dado que tan solo se disponía de barras de diámetro 8mm para determinar la 

tenacidad a fractura del material antes y tras la deformación, no fue posible utilizar esta 

metodología. Existen autores [198, 199, 200], que han propuesto nuevas técnicas susceptibles de 

ser empleadas con el tipo de muestras de que se disponía. 

En este sentido, para determinar la tenacidad a fractura de estas dos muestras de material se 

decidió utilizar probetas tipo CNT, utilizadas en varios estudios [198, 199, 200] cuando 

coinciden dos limitaciones con el material a analizar: formato del mismo en barra y un diámetro 

excesivamente reducido, del que no pueden extraerse otro tipo de probetas. Esta técnica, utiliza 

un sencillo ensayo de tracción uniaxial de una muestra cilíndrica entallada en su zona central 

para estimar la tenacidad a fractura del material. Diversos autores proponen utilizar las probetas 

sin pre-fisurar por fatiga [198, 199, 200], mientras que en otros casos sí que justifican la 

necesidad de propagar la entalla mecanizada para que el radio de mecanizado no afecte al valor 

de tenacidad obtenido [201, 202]. En este caso se efectuó sin pre-fisura por fatiga. 

 

%UTS
Smax  

[MPa]
%UTS

Smax  

[MPa]

1 100 307 100 896

2 95 292 95 860

3 90 276 90 851

4 87,5 269 87,5 847

5 90 276 90 842

6 92,5 284 92,5 847

7 90 276 90 851

8 87,5 269 87,5 833

9 90 276 90 829

10 87,5 269 87,5 806

11 90 276 90 762

12 87,5 269 87,5 739

13 85 261 85 717

14 80 246 ……………. …………….

15 87,5 269 ……………. …………….

16 88,5 272 ……………. …………….

Nº de 

probeta

0 pases 8 pases
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Figura 3.4.4. a) y b) Dimensiones probetas tenacidad a la fractura, c) maquina de ensayos de 
tracción y montaje de mordazas. 

 

3.5 ESTABILIDAD TÉRMICA Y RECOCIDOS   

Con el propósito de conocer la estabilidad térmica del material bajo diferentes valores de 

deformación se realizaron ensayos de calorimetría diferencial de barrido  (DSC).  

3.5.1 Calorimetría	diferencial	de	barrido‐DSC.		
Los ensayos de DSC se realizaron para todos los materiales con diferentes números de pases 

(N=0, 1, 2, 3, 4, 5, 6, 7, 8, y 16). Las probetas utilizadas para estos ensayos se cortaron de las 

muestras procesadas por ECAP como se muestra en la Figura 3.5.1a. 
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Figura 3.5.1. a) Dimensiones probetas DSC b) Equipo utilizado en los ensayos, c) Crisoles de 
alúmina para los ensayos, d) vista del interior del horno del equipo. 

 

Estos ensayos se llevaron a cabo en un equipo LABSYS evo (Figura 3.5.1b) en el cual también 

se pueden efectuar ensayos para calcular valores de CP de los materiales del Centro Tecnológico 

de Manresa (CTM). El equipo consta básicamente de una caña o sensor ya sea para DSC o para 

ensayos de CP como se muestra en la Figura 3.5.1b y Figura 3.5.1d, sobre la cuáles se colocan las 

muestras a analizar. Las especificaciones del equipo utilizado se muestran en la Tabla 3.5.1. 

Previamente las muestras fueron pesadas para que su masa no excediera los 50mg y no estuviera 

por debajo de 20 mg teniendo en cuenta de no exceder en su diámetro más de 4 mm ya que de lo 

contrario la muestra no podría entrar en los crisoles de alúmina como se ilustra en la Figura 

3.5.1c, lo que ocasionaba que no hubiese un buen contacto entre la muestra y el sensor de 

temperatura. Se utilizaron 2 crisoles, uno de referencia vacío y otro con la muestra para así 

establecer las diferencias de temperatura producto de la energía que interviene en el proceso de 

recristalización. Para estos ensayos se utilizaron 3 velocidades de calentamiento de 10ºC/min, 

20ºC/min y 40ºC/min, es decir, que al menos se ensayaron 3 probetas por cada muestra 

procesada por ECAP. El ciclo térmico consistió en un mantenimiento a 30ºC durante 10 minutos 

para garantizar la mayor homogeneidad de temperatura en el interior del horno. Después se 
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comenzó con el calentamiento progresivo hasta 700ºC, y una vez alcanzada dicha temperatura el 

horno inmediatamente comenzó con el enfriamiento hasta temperatura ambiente. Durante todo el 

ensayo se trabajo con una atmósfera protectora de gas inerte argón para así evitar oxidación.  

Tabla 3.5.1. Especificaciones LABSYS evo. 

 

Una vez se obtuvieron las curvas de flujo de calor-temperatura se procedió realizar el análisis por 

medio del software CALISTO mediante el cual se determinó la temperatura de inicio, 

temperatura pico, temperatura final de recristalización y la energía almacenada durante el 

proceso de recristalización para cada una de las muestras a las diferentes velocidades de 

calentamiento. Antes de determinar el pico correspondiente a la recristalización del material se 

realizó un suavizado de las curvas para eliminar el efecto de ruido sobre la curva y poder 

determinar de forma más precisa los puntos de interés sobre el pico de recristalización.      

3.5.2 Recocidos.		
Conocida la estabilidad térmica del material, se llevaron a cabo recocidos a diferentes 

temperaturas y tiempos en busca de encontrar diferentes fracciones de recristalización en el 

material como se muestra en la Tabla 3.5.2. Los tiempos y temperaturas de recocido se 

determinaron a partir de un análisis del pico de recristalización mediante el análisis de Avrami 

Rango de temperatura [°C] 25‐1600

Presición de temperatura  (+/‐) 1

Velocidades de temperatura de 

escaneo programables 

(calentamiento y enfriamiento) 

[°C/min]

0,01‐100

Enfriamiento del horno  32 minutos (1600°C‐50°C)

Capacidad máxima de balance [g] 20

Rango de peso [mg] (+/‐)1000; (+/‐) 200

Presición de pesaje [%] (+/‐) 0,01

Resolución TG [μg] 0,2μg 0,02μg

Resolución DSC [μW]
0,4μW/10μW dependiendo 

del sensor

Presición CP [%] <2

Vacio [mbar] <10‐1

Gases
2 entradas para el escaneo, 

argón o nitrógeno

Requisitos de energía 230V‐50/60Hz

ESPECIFICACIONES EQUIPO DSC LABSYS evo
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con el cual se predijeron las curvas para 10%, 30% y 50% de recristalización como función del 

tiempo y la temperatura. Los tratamientos térmicos se realizaron en un horno tubular marca 

Hobersal modelo ST-16 equipado con atmósfera protectora de gas inerte (argón) como se mostró 

en la Figura 3.2.1.  Los diferentes tratamientos térmicos se realizaron solo en muestras con 16 

pases para posteriormente evaluar la microestructura por EBSD y su resistencia a la tracción.  

Tabla 3.5.2. Temperaturas y tiempos de recocidos para el material con 16 pases. 

 
 

 
 
 
 

 

% 

Recristalización

Temperatura 

[°C]

Tiempo de 

mantenimiento 

[minutos]

50 400 60

50 350 109

30 400 31

30 350 56

10 400 9,4

10 350 17
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4  RESULTADOS Y DISCUSIÓN. 
 

4.1 MICROESTRUCTURA Y TEXTURA 

El capítulo cuarto comienza con la caracterización del material, tanto en estado de suministro 

(material trefilado y recocido) como deformado por la técnica ECAP, mediante la técnica de 

EBSD y luego mediante las técnicas de rayos X y TEM. Finalmente se caracteriza la textura del 

material. 

4.1.1 Caracterización	microestructural	por	EBSD.		
La caracterización de la microestructura con el material en estado de recepción se muestra en la 

Figura 4.1.1a donde se puede observar claramente una orientación preferencial de los granos 

(granos alargados en la dirección de trefilado). Debido a esta textura del material inicial, se 

decidió aplicar un recocido (930ºC durante 20 minutos, posterior enfriamiento hasta 600ºC 

manteniendo durante 15 minutos para terminar con enfriamiento al aire) para tener una 

microestructura más homogénea, con grano más equiáxicos, sin ninguna orientación preferencial 

y sin el efecto de endurecimiento por deformación debido al proceso de conformado.    

 

Figura 4.1.1. Microestructura del material inicial, a) antes de recocido, b) después de 
recocido. 
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La Figura 4.1.1b muestra la microestructura del material después de recocido observándose una 

microestructura formada por granos equiáxicos de mayor tamaño con diferentes orientaciones y 

con una fracción predominante de límites de grano de ángulo grande (líneas negras en la Figura 

4.1.1b) con respecto al material sin recocido (Figura 4.1.1a) La práctica ausencia de límites de 

grano de baja orientación indica que la microestructura está prácticamente recristalizada al 

100%. Se obtuvo un tamaño de grano medio de ~72µm con una textura aleatoria.    

La evolución microestructural del material procesado por ECAP se puede observar en la Figura 

4.1.2 y Figura 4.1.3 para los dieciséis pases por ECAP. Durante los primeros pases (Figura 

4.1.2), se destaca una microestructura orientada de granos alargados tipo pancake, como es 

característico en este proceso.  Los granos inicialmente equiáxicos adoptan una forma alargada, 

especialmente en el material después de una y dos pasadas por ECAP. Estos granos alargados 

forman un ángulo de ~20-25º con respecto a la dirección de extrusión, tal y como ha sido 

reportado por Furukawa et al [94] mediante los patrones de corte para el proceso ECAP. 

A 3 pases  comienza a observarse de forma masiva la formación de pequeños granos con una 

forma más equiáxica alrededor de granos de gran tamaño. La cantidad de LAGB es notablemente 

alta cuando el material se somete a mayor deformación (cuatro y cinco pases) se observa en la 

Figura 4.1.2 que los granos dejan de estar totalmente alineados mostrando así una 

microestructura más equiáxica. Cabe aquí mencionar que la ruta de procesamiento BC no sólo es 

la que conduce a una estructura de granos ultrafinos equiáxicos de forma más rápida [203] sino 

que también permite obtener un arreglo de límites de grano de ángulo grande de forma más 

rápida también [203, 204].  

Para los materiales después de seis y siete pases como se muestra en la Figura 4.1.3 se puede 

constatar la continua reducción en el tamaño de grano a medida que se introduce más 

deformación en el material. Esta evolución en la reducción del tamaño de grano desde las etapas 

iniciales (un pase) hasta el final del proceso (dieciséis pases en esta tesis) se atribuye de acuerdo 

con Tóth et al. [205]  a la presencia de un proceso de recristalización dinámica continua (CDRX) 

lo que genera una renovación de la estructura de granos. A diferencia de la recristalización 

dinámica discontinua, los bordes de grano no se mueven (no hay nucleación y crecimiento) 

mientras que los nuevos bordes son creados continuamente a partir de las dislocaciones 

geométricamente necesarias (GNDs) de las cuales se hablará más adelante en este capítulo.   

A medida que la deformación se incrementa (materiales con más de siete pases), se puede 

apreciar en la Figura 4.1.3 que la reducción en el tamaño de grano es cada vez más pequeña en 
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comparación con las reducciones alcanzadas en los primeros pases. Con lo cual se puede 

establecer que el material ha alcanzado una saturación en la reducción del tamaño de grano.   

 

Figura 4.1.2. Evolución microestructureal del material procesado por ECAP durante los 
primeros cinco pases. 
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En las etapas finales de la deformación (ocho y dieciséis pases) se puede apreciar más 

claramente una microestructura de granos equiáxicos muy finos, con tamaño de grano muy 

pequeño.   

 

Figura 4.1.3. Evolución microestructureal del material procesado por ECAP después de 6, 7, 
8, y 16 pases. 

 

En la Figura 4.1.4 se indican los mapas con los bordes de grano de ángulo grande y pequeño 

(líneas negras y rojas respectivamente) para cada uno de los pases por ECAP. Se puede apreciar 

que en los pases iniciales (menos de cinco pases) hay un predominio en la fracción de bordes de 

grano de ángulo pequeño como también lo indica la Figura 4.1.5a. Este comportamiento, de 
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acuerdo con Bay et al. [208], se debe a que durante las etapas iniciales de la deformación plástica 

severa, se forman nuevos bordes de grano subdividiendo los granos grandes en bloques celulares, 

los cuales con mayores deformaciones llegan a convertirse en bordes de grano de ángulo grande, 

como se puede constatar en la Figura 4.1.4 y Figura 4.1.5a para los materiales con más de cinco 

pases. Por lo tanto la evolución de los granos hacia una forma más equiáxica se debe a que los 

bordes de subgrano pueden llegar a ser subgranos a partir de la absorción de dislocaciones, 

produciendo de esta manera arreglos de granos ultrafinos separados por bordes de grano de 

ángulo grande.    

 

Figura 4.1.4. Representación de los HAGB y LAGB para los diferentes pases por ECAP. 

Como se aprecia en la Figura 4.1.5 tanto la evolución en el tamaño de grano como la fracción de 

bordes de grano de ángulo grande o pequeño comienzan a presentar una saturación a altos 
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números de pases. Según Valiev et al [81] en los primeros pases se generan grandes cantidades 

de dislocaciones, las cuales todavía pueden interactuar entre ellas y los bordes de grano, debido a 

que tienen un camino libre más grande (granos más grandes) mientras que a medida que la 

deformación se incrementa, la tasa de generación de dislocaciones se reduce, llegándose a 

alcanzar un valor de saturación debido a que el tamaño de grano puede llegar a ser comparado 

con el camino libre para el movimiento de las dislocaciones.   

Por lo tanto el origen de las estructuras de grano ultrafino producidas por técnicas de 

deformación plástica severa puede relacionarse a dos fenómenos. La recristalización in situ 

[207], y la formación y evolución de una estructura celular de dislocaciones cuya escala de 

tamaño disminuye a medida que el esfuerzo aumenta durante el procesado por deformación 

plástica severa [208, 209]. Estas teorías relacionadas con la evolución en la densidad de 

dislocaciones que permiten explicar la evolución en el tamaño de grano se constataran más 

adelante en este capítulo cuando se presenten los cálculos de la densidad de dislocaciones.    

En la Figura 4.1.5b,  también se presenta la evolución de la relación de aspecto para cada uno de 

los materiales procesados por ECAP. Se puede observar un incremento hasta el cuarto pase, 

seguido por una reducción hasta el octavo pase con tendencia hacia un estado estable para 

valores mayores a ocho pases. Cabe destacar que el valor conseguido después de dieciséis pases 

es aún mayor que el valor obtenido después de un pase, lo que muestra que los granos aun no son 

completamente equiáxicos. Este comportamiento es coherente con el hecho de que aun después 

de dieciséis pases el material no haya alcanzado una microestructura de estado estable mediante 

el proceso ECAP, por lo que se esperaría mediante la aplicación de mayor deformación por otro 

proceso de deformación plástica poder alcanzar una mayor reducción en el tamaño de grano, ya 

que aun existe una fracción considerable de bordes de grano de ángulo pequeño (Figura 4.1.5a) 

que pueden convertirse en bordes de grano de ángulo grande.     

Otra de las características microestructurales analizadas por medio de EBSD  es el tamaño de 

grano y relación de aspecto como se muestra en la Figura 4.1.5b. La evolución del tamaño de 

grano muestra una gran reducción durante los primeros pases, mientras que la relación de 

aspecto evidencia un incremento notable durante los primeros pases del proceso. Sin embargo 

estas dos características microestructurales tienen en común que presentan una tendencia a 

estabilización y saturación después del quinto pase.  
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Figura 4.1.5. Propiedades microestructurales para el hierro ARMCO procesado por ECAP. a) 
Porcentajes de LAGB y HAGB, b) tamaño de grano y relación de aspecto. 

 

 
Se puede apreciar también en la Figura 4.1.5b que aunque la reducción en el tamaño de grano 

después de cinco pases no es muy grande, la reducción en comparación con el material de inicio 

sí que muestra una reducción considerable al pasar de ~70μm a ~300nm. Hay que mencionar que 

aunque el proceso ECAP ha permitido reducir el tamaño de grano en gran medida, cabe la 

posibilidad de alcanzar una mayor reducción en éste, debido a que aun existe una cantidad de 

límites de grano de ángulo pequeño que podrían llegar a ser límites de grano de ángulo grande al 

ser sometidos a un proceso de deformación con mayor presión hidrostática como el HPT o 

quizás con el cambio en el modo de deformación. Con ello no solo se conseguiría afinar la 

microestructura sino también incrementar aún más la resistencia del material.  

4.1.1.1 Sitios de red coincidente-CSL.  
Con el propósito de conocer mejor las características de los límites de grano del material y el 

efecto sobre ellos debido al proceso ECAP se estudiaron los sitios de red coincidente (por sus 

siglas en inglés- coincident site lattice CSL) ya que estos límites especiales pueden influir en las 

propiedades mecánicas. Los CSL describen los límites de grano que tienen una estructura 

ordenada cuando la orientación de dos granos adyacentes es tal que el límite de grano es un 

plano con una alta densidad de sitios coincidentes [210]. En la Figura 4.1.6 se indica  y compara 

las fracciones más dominantes de CSL para el material antes y después de ECAP para diferentes 

números de pases, mientras que en la Tabla 4.1.1 se muestran los diferentes tipos de CSL con sus 

respectivos ejes y ángulos de rotación. Inicialmente se puede observar que las fracciones de 

todos los tipos de CSL después de ECAP se reducen en comparación con el material en estado de 

recocido.  
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Tabla 4.1.1. Tipos de sitios de red coincidente (CSL) con sus respectivos  ejes y ángulos de 
rotación  [55]. 

 

En el material recocido se puede observar claramente que el límite CSL más dominante es el Σ3 

debido al tratamiento térmico al que fue sometido el material. Además es también el que mayor 

fracción total de CSL tienes como se muestra en la Figura 4.1.6c.  

Con respecto al material procesado por ECAP se puede observar que los límites con carácter de 

Σ3 decrecen considerablemente especialmente desde los primeros pases por ECAP, ya que para 

el material con más de seis pases se observa claramente en la Figura 4.1.6b que la fracciones de 

este tipo de límite vuelve a incrementarse llegando a ser la mayor de todos los demás limites 

CSL. 

 Se observa también que a medida que se incrementa la deformación, o el número de pases, el 

porcentaje de límites especiales crece hasta 16 pases, donde se observa la mayor fracción como 

se muestra en la Figura 4.1.6c. Esto es debido a que en la etapas iniciales de deformación los 

límites de grano están conformados por bordes de grano de ángulo pequeño como se mostró en 

la Figura 4.1.5a.  

Tipo de CSL 
[Σ]

EJE θmin [°]
Tipo de CSL 

[Σ]
EJE θmin [°]

Tipo de CSL 
[Σ]

EJE θmin [°]

1 cualquiera 0 25a <100> 16.25 39a <111> 32.21

3 <111> 60 25b <331> 51.68 39b <321> 50.13

5 <100> 36.87 27a <110> 31.58 41a <100> 12.68

7 <111> 38.21 27b <210> 35.42 41b <210> 40.88

9 <110> 38.94 29a <100> 43.61 41c <110> 55.88

11 <110> 50.48 29b <221> 46.39 43a <111> 15.18

13a <100> 22.62 31a <111> 17.9 43b <210> 27.91

13b <111> 27.8 31b <211> 52.19 43c <332> 60.77

15 <210> 48.19 33a <110> 20.05 45a <311> 28.62

17a <100> 28.07 33b <311> 33.55 45b <221> 36.87

17b <221> 61.93 33c <110> 58.98 45c <221> 53.13

19a <110> 26.53 35a <211> 34.04 47a <331> 37.07

19b <111> 46.83 35b <331> 43.23 47b <320> 43.66

21a <111> 21.79 37a <100> 18.92 49a <111> 43.58

21b <211> 44.4 37b <310> 43.13 49b <511> 43.58

23 <311> 40.45 37c <111> 50.57 49c <322> 49.22
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Figura 4.1.6.  Sitios de red coincidente, a) comparación antes y después de ECAP, b) 
comparación solo para el material procesado por ECAP y c) porcentaje de límites con carácter 
de CSL o aleatorios. 

 

En la Figura 4.1.7 y Figura 4.1.8 se muestran las microestructuras con la ubicación de los CSL 

más importantes para el material a diferentes valores de deformación. Se puede apreciar 

claramente que de todos los CSL los límites con carácter de Σ3 son los de mayor presencia en 

toda las microestructuras. De acuerdo con Lin et al [211] los límites especiales de ángulo 

pequeño pueden actuar como inhibidores del crecimiento del grano debido a que estos límites 

presentan una relativa inmovilidad. También se ha encontrado que los límites Σ3 en una aleación 

Fe-3% Si podrían presentar poca movilidad, sin embargo, a diferencia de los materiales fcc, no 

existen bases estructurales o energéticas para demostrar una mejora en la estabilidad de los 

límites Σ3 en materiales bcc.  

Por otro lado, la mayor fracción de límites especiales en el material en estado de recocido se 

debe al tratamiento térmico de recristalización, ya que ha sido demostrado por V. Randle [212] 

que un tratamiento térmico de recocido después de una deformación media puede llegar a 

incrementar la fracción de límites especiales.  
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Figura 4.1.7. Distribución de los sitios de red coincidente en la microestructura del material 
desde cero hasta cuatro pases. 
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Figura 4.1.8. Distribución de los sitios de red coincidente en la microestructura del material 
desde cinco hasta dieciséis pases. 
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4.1.1.2 Textura.  
La evolución de las orientaciones cristalográficas predominantes (textura) como producto de la 

deformación plástica severa es otra de las características importantes del procesamiento por 

ECAP [163]. Ya que el corte simple es el procedimiento en el que se basa la técnica ECAP, se 

puede hacer una comparación entre las texturas desarrolladas durante ECAP y las texturas 

establecidas como resultado de la deformación por corte simple ya que ha sido demostrado por I. 

J Beyerlein y L. S Toth [163, 213] que existe una gran similitud en términos de componentes 

principales ideales y sus variaciones de intensidad. Hay que destacar la peculiaridad de que las 

orientaciones ideales aparecen en posiciones rotadas, siendo 10º después del primer pase, y 

disminuyendo hasta 5º en los pases posteriores.  

Para estudiar la textura del hierro ARMCO procesado por ECAP se muestran en la Tabla 4.1.2 

las diferentes componentes ideales y las fibras a la que pertenecen encontradas en materiales 

BCC deformados a través de corte simple para una matriz con Ф=90º, así como su 

representación en dos secciones de ODF y en la figura de polos como se muestra en la Figura 

4.1.9.    

Tabla 4.1.2. Fibras y orientaciones ideales de ECAP para materiales bcc para una matriz con 
Ф=90º [162]. 

 

Por lo tanto las orientaciones ideales de textura en ECAP se definen directamente a partir  de 

aquellas de corte simple asumiendo que tiene lugar a lo largo del plano de intercepción de los 

dos canales en un sentido negativo [73]. Por otro lado, las orientaciones ideales de materiales bcc 

en corte simple fueron identificadas en [214], donde estas orientaciones están definidas por dos 

ϕ 1 Φ ϕ 2
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fibras: {110}║SP y <111>║SD. Sobre la primera fibra se sitúan las componentes ܨ, ,ܬ ഥ,ܬ  തܧ y ܧ

mientras que las componentes ܦଵ, ,ଶܦ  ത se sitúan en la segunda fibra. Las principales fibrasܧ y ܧ

de textura encontradas en materiales bcc se muestran en la Tabla 4.1.3. 

Tabla 4.1.3. Fibras de textura en ECAP en materiales bcc [163]. 

 

Como ayuda para caracterizar la textura, es útil conocer la localización de las orientaciones 

ideales de ECAE en la figura de polos y en las secciones de ODF como se muestran en la Figura 

4.1.9 para la figura de polos (111) en el plano TD y para las dos secciones de ODF en el espacio 

de Euler para ߶ଶ ൌ 0 y  ߶ଶ ൌ 45. Sin embargo se debe tener en cuenta que las texturas para 

diferentes números de pases no están directamente relacionadas con las del modelo de corte 

simple por lo que son un poco más difíciles de caracterizar. La evolución de textura es 

usualmente gobernada por tres factores principales: la deformación aplicada, los mecanismos de 

deformación y la textura inicial. Por ello el análisis de textura debido a alguno de los factores 

anteriores requiere del conocimiento de los otros dos.      

En la Figura 4.1.10, se muestra la textura inicial del material antes y después del tratamiento 

térmico de recocido. En los materiales bcc deformados en frio se suele identificar la existencia 

de dos fibras conocidas como fibra-α y fibra-γ como se muestra en la Figura 4.1.10a, donde la 

fibra α varía desde 0º hasta~55º con el eje de fibra <110> paralelo a la dirección de laminación y 

se extiende desde (001)[11ത0] hasta aproximadamente (111)[11ത0]. Esta fibra incluye los 

componentes {001}<110>, {211}<011> y {111}<011>. Por otro lado la fibra γ que se presenta 

para Φ~55º se expande a través de todos los valores de ϕ1. Esta fibra se puede describir como 

una fibra de textura completa con <111> paralelo a la normal de la hoja. 
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Esta fibra contiene dos pares de orientaciones equivalentes (111)[11ത0], (111)[12ത1], (111)[01ത1] y 

(111)[1ത1ത2]. La naturaleza de las texturas de recristalización de los materiales bcc es diferente a 

la observada en materiales fcc. Aunque en los dos tipos de materiales (bcc y fcc) las texturas de 

laminación se describen principalmente por la fuerte existencia de dos fibras (α y γ), en los 

materiales bcc después de recristalización aun se observa la presencia de varias componentes de 

estas fibras [55].    

 

Figura 4.1.9. a) Posiciones ideales en materiales bcc para Ф=90º, b) figura de polos (111) en 
el plano TD mostrando las orientaciones ideales de texturas de ECAE definida por el modelo 
de corte simple [163]. 

 

Como se puede ver en la Figura 4.1.10b y Figura 4.1.10c el material en estado inicial sin 

recocido muestra una textura más fuerte en la fibra α que el material recocido como lo indica la 

sección de ODF a ϕ2 =45º y la función densidad de orientación respectivamente. Se puede 

observar en la Figura 4.1.10c como especialmente los componentes de la fibra α entre 

(001)[11ത0] y (112)[11ത0] en el material recocido han disminuido en intensidad producto de la 
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recristalización del material. Por otro lado el material recocido muestra un incremento en la 

intensidad de la componente (111)[12ത1] en la fibra γ.  

 

Figura 4.1.10. Textura material inicial. a) Orientaciones ideales materiales bcc, b) sección 
ODF material sin y con recocido y c) función densidad de orientación para las dos 
condiciones del material inicial. 
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La textura inicial generalmente tiene un efecto sobre la evolución de la textura durante ECAP 

promoviendo el fortalecimiento de ciertos componentes de textura y la reducción de otros. Se 

debe tener en cuenta que la textura inicial previa al proceso ECAP, puede provenir tanto de un 

material tratado térmicamente como de un proceso de manufactura al que fue sometida la 

muestra previo al proceso ECAP. En la Figura 4.1.12 se muestran las figuras de polo patrón para 

diferentes planos mediante las cuales se analizará la textura del material antes y después de 

deformación por ECAP. La Figura 4.1.11 muestra la textura mediante la figura de polo del plano 

{110} para el material en estado de recepción y después de recocido previo al proceso ECAP. 

Como ya se indicó anteriormente mediante ODF la figura de polos del material en estado de 

recepción también muestra una textura más fuerte con respecto al material después de recocido.  

En el caso del material en estado de recepción se puede apreciar en la Figura 4.1.11 que presenta 

una fuerte preferencia hacia  las direcciones [11ത0] y [1ത10]. De igual manera el material después 

de recocido pero con una intensidad más débil. En términos generales se puede observar que los 

dos materiales tienen preferencias hacia las mismas direcciones pero que en el caso del material 

recocido presentan una intensidad más débil.   

 

Figura 4.1.11. Figura de polos {110} para el material en estado inicial y después de recocido 
antes de ECAP. 
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Figura 4.1.12 Figuras de polos patrón para los planos a) {100}, b) {110} y c) {111} 

 

La figura de polos no solo permite observar la textura del material en estado inicial y después de 

recocido sino también la del material procesado por ECAP como se muestra en las Figura 4.1.11 

y Figura 4.1.13 respectivamente. Las texturas iniciales en materiales cúbicos pueden variar desde 

aleatorias (con intensidades entre 1.2-1.4), moderadas y simétricas (con intensidades entre 2-3) y 

fuertes y sin simetría (con intensidades >5-6) [215]. 

Con respecto al material procesado por ECAP para diferentes números de pases (N=1, 2, 3, 4, 5, 

6, 7, 8 y 16) el análisis de las componentes presentes se realizó en base a la ubicación de las 

componentes ideales producidas por corte simple como se muestran en la Tabla 4.1.2 y en la 

Figura 4.1.9c. En el material con un pase se puede observar que las densidades de orientación  

más altas pueden encontrarse cerca de las componentes ܨఏ y ܦଵఏ mostrando que la componente 

 ଶఏ como resultado del efecto del corte simple negativoܦ ଵఏ es más fuerte que la componenteܦ

[162]. Esto es debido a que la orientación ܦଵఏ está presente en las fibras 〈111〉ఏ y ሼ112ሽ〈ݓݒݑ〉ఏ. 
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Figura 4.1.13. Figuras de polos para el material procesado por ECAP para diferentes 
números de pases. 
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débiles, en especial la componente ܨఏ. Para el tercer pase se puede observar un comportamiento 

similar al del material con dos pases (fuerte presencia de la componente ܦଵఏ y débil en las 

componentes ܨఏ y ܦଶఏ), como muestra la figura de polos. Sin embargo, se observa que existe un 

desplazamiento de las componentes de sus ubicaciones teóricas lo cual también ha sido 

observado en un acero libre de intersticiales y se relaciona con los cambios en el nivel de 

deformación de la textura observado también en experimentos de torsión [216, 217]. 

De acuerdo con Li et al. [218] después del cuarto pase se puede observar la reaparición de 

componentes que se observan en el material inicial de recocido, debido a que en la ruta BC es 

conocido que la microestructura se regenera cada cuatro pases, lo cual refleja los efectos de la 

inversión del deslizamiento incompleta que hace que solamente una parte de la subestructura 

cambie a una configuración equiáxica. Por otro lado, el cambio en la orientación de las 

componentes ideales, como se muestra en cada una de las figuras de polos de la Figura 4.1.13 

mediante el cambio en ∆ߠ con respecto a los ejes principales (en especial para los materiales con 

mayor número de pases)  se atribuye a la ausencia de orientaciones estables después de la 

deformación por corte [216, 218]. También se puede observar en la figura de polos como para 

deformaciones mayores a cuatro pases se presenta una expansión de la densidad para las 

componentes de orientación individual lo cual se refleja en la disminución de la intensidad de 

textura máxima como muestran los niveles de contorno. 

Para mirar mejor la distribución de cada una de las componentes ideales en función del número 

de pases por ECAP se realizó también su representación mediante ODFs en diferentes secciones 

de ߶ଶ constante como se muestra en la Figura 4.1.14 a Figura 4.1.22.  

Después del primer pase se puede observar que existe contribución de todas las componentes 

ideales en la textura del material y que además se encuentran ubicadas a lo largo de fibras. 

También se puede observar que aunque los ODFs se presentan mediante simetría triclínica, el 

material después del procesamiento por ECAP muestra simetría monoclínica, ya que la textura se 

repite cada 180º. Se puede observar que las componentes principales se encuentran distribuidas a 

lo largo de las fibras parciales 〈111〉ఏ y ሼ110ሽఏ representadas como las líneas de color (b1, b2 y 

b3). Después del primer pase se puede observar que la componente principal de textura se 

encuentra ubicada en (90º, 24º, 45º) muy cerca de la componente principal ܧఏ y de la fibra ܾଵ.
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Figura 4.1.14. ODF material con 1 pase por ECAP. 

 

En el segundo pase se puede observar en la Figura 4.1.15 que las componentes ideales de mayor 

intensidad corresponden con ܦଵఏ y ܦଶఏ y se encuentran dentro de la fibra ܾଵ. Además también se 

observa que la componente ܨఏ presenta la intensidad más débil seguida por las componentes ܧఏ 

y ܧതఏ.       







φ2= 45⁰

D1 D1F
D2 D2F

D1D2 D2

E

D1

Ē

FF

JJJ J J J

φ2= 30⁰

φ2= 15⁰

φ2= 0⁰

φ1

Φ

360⁰0⁰

90⁰

b1b3 b2 b1b3

Niveles de contorno: 0,5/1/2/3/4/5/6/6,7

1 PASE



RESULTADOS Y DISCUSIÓN 

179 
 

 

Figura 4.1.15. ODF material con 2 pases por ECAP. 
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Figura 4.1.16. ODF material con 3 pases por ECAP. 

 

En la Figura 4.1.16 se puede apreciar que después de 3 pases las componentes ܦଵఏ y ܦଶఏ son 

nuevamente las dominantes mientras que las demás componentes ideales presentan intensidades 

muy bajas, aunque en este punto de deformación es donde se registra la mayor intensidad de 

todos los pases, la cual se encuentra en (150º, 90º, 45º) muy cerca de la componente ܦଵఏ  y de la 

fibra ܾଶ.  
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Figura 4.1.17. ODF material con 4 pases por ECAP. 

 

Después del cuarto pase, ver Figura 4.1.17, se observa como nuevamente aparece la componente 

 ఏ, presentando la mayor intensidad dentro de las componentes ideales y como componenteܨ

principal de textura del material con cuatro pases y que se encuentra dentro de la fibra ܾଶ. Esto se 

atribuye de nuevo al efecto de regeneración microestructural cada cuatro pases por la ruta BC.     
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Al continuar con la deformación se observa como nuevamente en el quinto pase (Figura 4.1.18) 

el material vuelve a presentar sus máximas intensidades en la componente principal ܦଵఏ dentro 

de la fibra ܾଷ conservando una fuerte contribución de la componente ܨఏ que se encuentra dentro 

de la fibra ܾଵ al igual que las componentes ܦଶఏ, ܧ, y ܬ.      

 

Figura 4.1.18. ODF material con 5 pases por ECAP. 
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Figura 4.1.19. ODF material con 6 pases por ECAP. 

 

Para los materiales con seis y siete pases se observa un comportamiento similar al del material 

con cinco pases donde la componentes principales dominantes son la ܦଵఏ y ܦଶఏ como se muestra 

en las Figura 4.1.20 y Figura 4.1.21 aunque con una menor intensidad que en el material con 

cinco pases debido a una reducción en la intensidad global de la textura del material, siendo 

mayor esta reducción en el material con 7 pases.    
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Figura 4.1.20. ODF material con 7 pases por ECAP. 

 

Para el material con ocho pases,  que se muestra en la Figura 4.1.21, se observa un incremento en 
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definidas dentro de la fibra ܾଵ. Aunque se espera que la microestructura en la ruta BC se regenera 

cada 4 pases, la textura después ocho pases difiere de la textura después de 4 pases ya que la 

textura ha rotado entre pases sobre un eje que no es el eje de simetría de textura del proceso 

[218].  

 

Figura 4.1.21. ODF material con 8 pases por ECAP. 
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Después de dieciséis pases la Figura 4.1.22 muestra la misma tendencia que el material con ocho 

pases aunque con una reducción global de la intensidad de textura, donde las componentes 

principales con mayor intensidad son las componentes ܦଵఏ y ܦଶఏ aunque la mayor intensidad no 

se localiza sobre ninguna de estas componentes ideales pero si muy cerca de la componente ܦଶఏ. 

También se observa una contribución importante por parte de las componentes ideales ܬఏ y ܬఏ̅ las 

cuales no habían presentado una gran contribución en los diferentes pases anteriores.  

 

Figura 4.1.22. ODF material con 16 pases por ECAP. 
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En la Figura 4.1.23 se muestra el resumen de las componentes principales de textura para todos 

los pases. Se observa que las componentes ܦଵఏ y ܦଶఏ  son las que presentan una mayor 

intensidad en la gran mayoría de pases siguiendo la tendencia de incrementarse hasta el quinto 

pase y después comenzar a disminuir hasta el pase dieciséis. Con excepción del primer y cuarto 

pase (donde la componente ܧ y ܨ son las de mayor intensidad respectivamente) las componentes 

 ଶఏ son las de mayor intensidad en todos los demás pases, lo cual es coherente con loܦ ଵఏ yܦ

reportado por Beyerlein et al. [163] donde la componente ܦଵఏ es la más débil para materiales 

procesados por ECAE bajo corte simple negativo. Por otro lado las componentes ܧ y ܧത 

presentan su mayor intensidad después del primer pase, mientras que al incrementar la 

deformación su intensidad decrece hasta el pase dieciséis. Las componentes ܬ y ܬ ̅ muestran 

también su máxima intensidad después del primer pase, seguido por una disminución hasta el 

cuarto pase, para volver a incrementarse hasta el final de la deformación.  

 

Figura 4.1.23. Componentes de textura para el material con diferente número de pases. 

 

Todas las variaciones en las componentes de textura a lo largo de las fibras ܾଵ െ ܾଷ con los 

diferentes pases por ECAP son esperados, especialmente cuando se utiliza como ruta de 

procesamiento la ruta BA y la ruta BC  de acuerdo con lo observado por Li et al. [219] para un 

acero libre de intersticiales procesado por ECAP. Se observa que la fibra ܾଵ que pasa a través de 
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ଶఏܦ െ ఏܧ ⁄തఏܧ െ ఏܬ ⁄ఏ̅ܬ െ  ఏ presenta la distribución de orientaciones más completa con susܨ

principales componentes de textura localizados entre ܦଶఏ	y ܬఏ ⁄ఏ̅ܬ .  

Como se ha mostrado en la figura de polos (Figura 4.1.13), existen desviaciones de las 

componentes ideales de sus posiciones teóricas, representadas como giros ∆ߠ alrededor de los 

ejes principales, las cuales pueden llegar a ser tan grandes como 20º [220]. Por esta razón el uso 

de ODFs permite identificar mejor la posición de cada una de las componentes. Estos valores de 

desviaciones son pequeños en los pases iniciales pero se incrementan con el mayor grado de 

deformación. Se puede observar en la Figura 4.1.13 que el incremento en las desviaciones se 

produce hasta el cuarto pase donde estos valores vuelven a ser muy pequeños, debido a la 

regeneración microestructural cada 4 pases. A partir del cuarto pase las desviaciones vuelven a 

incrementase con la deformación. Sin embargo, las texturas de ECAE después de múltiples pases 

experimentan deformación por corte en diferentes planos y direcciones con cada nuevo pase, por 

lo que no se espera su directa relación con el modelo clásico de corte simple, generando mayor 

dificultad al momento de su caracterización  

Otro de los factores importantes que intervienen en la evolución de la textura del material es la 

generación de subestructura por la deformación del proceso, ya que esta deformación genera una 

microestructura de subgranos los cuales pueden identificarse como bandas de corte y 

deformación del orden de 10-100μm o como arreglos de estructuras de dislocaciones en forma de 

paredes celulares espaciadas aproximadamente por una distancia de 1-0.1μm. Estos tipos de 

subestructura afectan la textura ya sea por medio de reorientación de una fracción de granos o 

por la creación de barreras direccionales para el deslizamiento. Lo anteriormente mencionado 

está de acuerdo con los resultados observados en la Figura 4.1.5 para las fracciones pequeñas de 

límites de granos de ángulo grande, donde se puede observar e identificar que antes del quinto 

pase la fracción dominante es la de LAGB, lo cual concuerda con lo observado en las 

intensidades de textura, las cuales son más fuertes hasta el quinto pase, a partir del cual la 

intensidad disminuye de acuerdo con el incremento en la fracción de HAGB.  

Otro aspecto importante que se puede observar mediante el análisis de textura, es el fenómeno de 

recristalización de los materiales, para lo cual, de acuerdo con el tipo de estructura cristalina, 

existen fibras y componentes que aparecen con mayor o menor intensidad según sea el estado en 

el que se encuentra el material. En los materiales bcc se habla de la existencia principalmente de 

dos fibras, denotadas como fibra α cuyo eje de fibra es <110> y es paralelo a la dirección de la 

deformación, y la segunda se conoce como fibra γ donde su eje <111> es paralelo a la dirección 

normal de la hoja. Para el caso de la recristalización de materiales bcc se ha mostrado que ganan 
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una mayor intensidad en la fibra γ  a costa de la reducción en algunas de las componentes de la 

fibra α [55, 221]. En la Figura 4.1.24a se observa como la evolución de la fibra α muestra que 

para los materiales procesados por ECAP hay una gran reducción en las componentes de esta 

fibra, y si se compara con las magnitudes de la fibra γ se puede observar que la intensidad de esta 

fibra para todos los materiales es menor que la gran mayoría de las componentes de la fibra γ, 

con la excepción de los materiales con tres y cuatro pases, los cuales registran mayores 

intensidades en la fibra α. En la Figura 4.1.24b se observa que las mayores intensidades de la 

fibra γ corresponden con las componentes ሺ111ሻሾ12ത1ሿ y ሺ110ሻሾ11ത0ሿ siendo los valores de los 

materiales con 1 y 2 pases mayores incluso que los del material inicial recocido.          

 

Figura 4.1.24. Evolución de las fibras γ y α para diferentes pases por ECAP. 
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El hecho de que la textura en la fibra γ sea mayor en los materiales con 1 y 2 pases se puede 

atribuir a que una fibra de textura de recristalización de materiales bcc se da por la formación 

preferente de núcleos de recristalización en los bordes de grano de ángulo grande entre los 

granos deformados en el caso de recristalización dinámica discontinua. Esto se podría atribuir a 

la creación continua de nuevos bordes a partir de la dislocaciones geométricamente necesarias, 

las cuales, como se mostrará a continuación, presentan un gran incremento en su densidad 

durante los primeros pases de deformación por ECAP.    

En conclusión, la textura del material procesado por ECAP para cada pasada presentó 

orientaciones predominantes con distribuciones continuas a lo largo de fibras de orientación con 

textura de corte simple. Sin embargo, también se encontró la presencia de otro tipo de 

componentes de textura aunque de menor intensidad, asociadas con la presencia de las fibras 

 eran ߛ características de los materiales bcc. Se encontró que las componentes sobre la fibra ߛ	y	ߙ

más intensas que las componentes sobre la fibra ߙ, siendo ሺ111ሻሾ12ത1ሿ y ሺ111ሻሾ1ത1ത2ሿ  las 

principales componentes sobre la fibra ߛ  mientras que la componente ሺ111ሻሾ110ሿ de particular 

interés para aplicaciones magnéticas de acuerdo con Gobernado et al. [222] ha desaparecido para 

los materiales procesados por ECAP con respecto al material recocido. 

4.1.1.3 Dislocaciones geométricamente necesarias.  
Para conocer mejor las propiedades microestructurales del material como función del número de 

pases por ECAP se han calculado las densidades de dislocaciones a través de la técnica de EBSD 

siguiendo el procedimiento descrito por Pantleon [223] mediante el cual se puede llegar a 

conocer el valor de las dislocaciones geométricamente necesarias (por sus siglas en ingles GND). 

Las dislocaciones geométricamente necesarias son las requeridas para soportar una curvatura 

particular en la red cristalográfica en cualquier punto dado en una estructura deformada [224]. La 

razón de la creación de las dislocaciones geométricamente necesarias es debido a que la 

deformación plástica no es homogénea. La deformación puede variar de un grano a otro debido a 

las diferencias de orientación. Estas variaciones de deformación tienen que ser compensadas por 

las dislocaciones geométricamente necesarias cercanas a los bordes de granos vecinos. La 

densidad de dislocaciones geométricamente necesarias puede ser determinada a partir de 

mediciones de EBSD a partir de las diferencias de orientación entre puntos vecinos separados 

espacialmente por ∆ሬ࢞ሬԦ, donde las curvaturas de la red pueden expresarse con la ecuación 4.1.1: 

݇௞௟ ൌ
௞ߠ߲
௟ݔ߲

ൎ
௞ߠ∆
௟ݔ∆

 ( 4.1.1) 
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Una diferencia entre dos orientaciones está definida por la rotación requerida para poder obtener 

una orientación B a partir de otra orientación A y está descrita por el ángulo de diferencia de 

orientación ∆ߠ௞. Las curvaturas de la red en coordenadas de la red se encuentran fácilmente si 

los datos de orientación están agrupados en un cuadrícula alineada con el sistema coordenado de 

la muestra como se indica en la Figura 4.1.25. 

 

Figura 4.1.25. Sistema coordenado utilizado para EBSD. 

 

Debido a que las orientaciones de la red sólo se determinadan en el plano de investigación (a lo 

largo de X2 y X1) pero no en la dirección X3, solamente se pueden obtener seis componentes ݇௜ଵ 

y ݇௜ଶ con (i=1, 2, 3) del tensor de curvatura, pero no las componentes ݇௜ଷ debido a que la 

diferenciación en esta dirección no es posible. Con las seis componentes de curvatura se pueden 

obtener cinco componentes del tensor de densidad de dislocaciones (ߙଵଶ ൌ ݇ଶଵ, ߙଵଷ ൌ ݇ଷଵ, 

ଶଵߙ ൌ ݇ଵଶ, ߙଶଷ ൌ ݇ଷଶ, ߙଷଷ ൌ െ݇ଵଵ െ ݇ଶଶ) introducido por Nye [225]. La norma de estos 

componentes nos da una densidad de dislocaciones escalar como se muestra en la ecuación 4.1.2  

[205].  

ே஽ீߩ
ሺଶ஽ሻ ൌ

1
ܾ
ටߙଵଶ

ଶ ൅ ଵଷߙ
ଶ ൅ ଶଵߙ

ଶ ൅ ଶଷߙ
ଶ ൅ ଷଷߙ

ଶ  ( 4.1.2) 

Los diferentes valores de densidad de dislocaciones calculados para diferentes números de pases 

se muestran en la Figura 4.1.26 mientras que la Figura 4.1.27 muestra los mapas de la 

distribución de las dislocaciones geométricamente necesarias para el material con 1 y 16 pases. 

La evolución de la densidad promedio de dislocaciones con el número de pases muestra que el 

material tiende a alcanzar una saturación a partir del cuarto pase como se muestra en la Figura 

4.1.26 lo cual corresponde bien con el comportamiento observado en la evolución del tamaño de 

grano donde también se aprecia una saturación en la reducción del mismo a partir del cuarto pase 

como se mostró en la Figura 4.1.5b. El estudio de las dislocaciones geométricamente necesarias 

es de gran importancia, ya que se ha demostrado que se encuentran relacionadas con la aparición 

X3
X2

X1

Ki2

Ki1
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de la etapa IV en la curva de endurecimiento por deformación de acuerdo con Pantleon [52] y 

Toth et al. [205]. 

 

Figura 4.1.26. Densidad promedio de dislocaciones (GND) calculadas por EBSD. 

 

Figura 4.1.27. Mapas representando las dislocaciones geometricamente necesarias (GND) 
en el material procesado por ECAP a diferentes números de pases. 

 

La evolución de las dislocaciones geométricamente necesarias también es coherente con el 

comportamiento observado en la evolución de límites de grano de ángulo grande y pequeño en la 

Figura 4.1.5a ya que la generación de nuevos límites de grano, producto de la recristalización 

dinámica continua, son creados a partir de la GNDs, lo que permite entender porqué se satura la 

generación de estos nuevos límites a partir del cuarto-quinto pase, pues como se muestra en la 
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Figura 4.1.26, ya que las GNDs también alcanzan una saturación a partir de estos valores de 

deformación. 

En la Figura 4.1.27 se ilustran los mapas de GNDs para el material con 1 y 16 pases, y puede 

observarse que las dislocaciones están agrupadas en paredes. En el caso del material con un pase 

se puede diferenciar que las mayores densidades se registran dentro de los granos, en los 

subgranos (color rojo), ya que en este punto de deformación es donde se registra la mayor 

fracción de subgranos, los cuales evolucionarán en granos con el incremento en la deformación. 

Por otro lado, en el material con 16 pases se puede observar que las mayores densidades se 

encuentran formando paredes que coinciden con los bordes de grano y ratifican el hecho de que 

el material podría conseguir un mayor grado de reducción en el tamaño de grano de acuerdo con 

lo mostrado por Pougis et al. [226]. Esto también permite explicar el hecho de que los valores 

promedio obtenidos alcancen un valor estable y no disminuyan debido a que la microescrustura 

no ha alcanzado su estado estable. Es decir, su menor tamaño de grano por medio de 

deformación plástica severa aun no ha sido alcanzado.  

4.1.2 Caracterización	microestructural	TEM.		
En muchas investigaciones las características microestructurales debidas al proceso ECAP han 

sido estudiadas por medio de la microscopia electrónica de transmisión (TEM) para la 

determinación de tamaño de grano, y la naturaleza de las interacciones de las dislocaciones que 

ocurren dentro de los granos. Todo el análisis de microestructura del material procesado y en 

estado de recepción se realizó en el plano TD, como se muestra en la Figura 4.1.28. La 

microestructura del material en estado de suministro muestra la presencia de gran cantidad de 

dislocaciones, las cuales en su mayoría son dislocaciones libres ya que se pueden identificar una 

a una debido a que no están agrupadas formando paredes de dislocaciones. También se puede 

observar en la Figura 4.1.28 la presencia de paredes de dislocaciones (zonas más oscuras y 

gruesas) donde se encuentran concentradas una gran cantidad de dislocaciones haciendo de esta 

manera que no puedan moverse de forma libre, lo que da lugar a una mayor densidad de 

dislocaciones.   

Es importante mencionar que para el material con cero pases por ECAP, (Figura 4.1.28) no es 

posible observar la microestructura de forma completa, es decir que no se pueden observar 

granos completos, debido a que el tamaño de grano inicial, como ya se mostró en la Figura 

4.1.1b, es demasiado grande (tamaño promedio de ~70μm ) para poder ser observado por medio 

del microscopio electrónico de forma completa, y también a que fue muy difícil generar una 
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playa en la muestra con el área suficiente para poder observar toda la microestructura (varios 

granos).          

 

Figura 4.1.28. Microestructura material en estado de recocido, antes de ECAP. 

 

Para los demás materiales procesados por ECAP para diferentes números de pases, se logró 

observar varios granos debido a la reducción del tamaño de grano. En la Figura 4.1.29 se 

muestran las microestructuras para el hierro ARMCO para diferentes pases.  Se observa 

inicialmente como la presencia de dislocaciones no es tan visible como en el caso del material en 

estado de suministro, ya que debido a la propia deformación muchas de las dislocaciones se 

agrupan formando paredes de dislocaciones. Durante los primeros pases por ECAP se puede 

observar una morfología de granos alargados, los cuales, con el incremento en el número de 

pases tienden a formar granos más equiaxicos. Iwahashi et al. [204] y Oh-ishi et al. [203] han 

mostrado experimentalmente que la ruta BC es la más efectiva al momento de llevar a una 

microestructura de grano ultrafinos formados por bordes de grano de ángulo grande. También 

Panin et al. [227] encontraron que el hierro ARMCO procesado siguiendo la ruta B producía 

granos menos alargados que los obtenidos siguiendo la ruta A.  

Para conocer mejor la evolución microestructural a través de microscopía electrónica de 

transmisión se analizaron los materiales con diferentes números de pases calculando el tamaño 

de grano, porcentajes de HAGB y LAGB, y la orientación de los granos a través de la 

representación de los mapas de figura de polos inversas como se muestra en la Figura 4.1.30-

Figura 4.1.35.   
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Figura 4.1.29. Microestructura del material después de procesado por ECAP para diferentes 
números de pases. 

 

 

Figura 4.1.30. a) Imagen de campo claro b) imagen de campo claro equivalente mostrando los 
bordes de grano de ángulo grande y pequeño, c) imagen IPF para el material con 2 pases. 

 

Durante los primeros pases por ECAP (2 y 3 pases, Figura 4.1.30 y Figura 4.1.31 

respectivamente) se puede confirmar la formación de granos y subgranos alargados, con altas 
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fracciones de límites de grano de ángulo pequeño debido a la deformación introducida por el 

esfuerzo de cizalladura en la intersección de los dos canales. Se puede observar como en el 

interior de esas estructuras de bandas existen estructuras de dislocaciones formando paredes 

(HAGB) y otras formando marañas de dislocaciones (LAGB).        

 

Figura 4.1.31. a) Imagen de campo claro b) imagen de campo claro equivalente mostrando los 
bordes de grano de ángulo grande y pequeño, c) imagen IPF para el material con 3 pases. 

 

 

Figura 4.1.32. a) Imagen de campo claro b) imagen de campo claro equivalente mostrando los 
bordes de grano de ángulo grande y pequeño, c) imagen IPF para el material con 4 pases. 

 

Con el incremento en la deformación o número de pases (Figura 4.1.32 y Figura 4.1.33), la 

evolución en la microestructura presenta un cambio de manera que muchos de los granos y 
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subgranos inicialmente alargados formando bandas evolucionan para formar una estructura 

celular de dislocaciones heterogénea, creando bandas más alargadas pero mucho más delgadas, 

acompañada del incremento y reducción en la fracción de bordes de grano de ángulo grande y de 

ángulo pequeño respectivamente, observándose así bordes mucho mas definidos.  

 

Figura 4.1.33. a) Imagen de campo claro b) imagen de campo claro equivalente mostrando los 
bordes de grano de ángulo grande y pequeño, c) imagen IPF para el material con 6 pases. 

 

Con el sucesivo incremento en el número de pases (Figura 4.1.34 y Figura 4.1.35), la estructura 

de dislocaciones llega a ser más homogénea, y se presenta una transición gradual del arreglo 

inicialmente predominante de límites de grano de ángulo pequeño a un estado predominante de 

límites de grano de ángulo grande [81], como se muestra en la Figura 4.1.36b. Se pasa de esta 

manera de  una estructura de granos y subgranos alargados a una estructura formada por granos 

más equiáxicos con un tamaño de grano promedio de ~530nm después de dieciséis pases como 

se muestra en la Figura 4.1.36a, lo cual es coherente con los valores reportados por Ivanov et al. 

[228] para hierro ARMCO procesado por ECAP bajo similares condiciones de ensayo 

(temperatura y geometría de matriz) mediante microscopia electrónica de transmisión. Sin 

embargo se debe destacar que aun después de dieciséis pases por ECAP el material aun retiene 

algunos granos con características de granos alargados, lo cual es muy similar a lo reportado por 

Gazder et al. [229] para un acero libre de intersticiales procesado por ECAE hasta ocho pases. 

Por lo anteriormente dicho, se puede observar que incluso después de 16 pases los valores 

calculados de las fracciones de límites de grano de ángulo pequeño al igual que los calculados 

con EBSD muestran un valor superior a 20%, lo que lleva a pensar que la microestructura no es 
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completamente homogénea. Sin embargo, otros materiales como el aluminio puro alcanzan una 

estructura homogénea después de 4 pases siguiendo la ruta BC [230]. 

 

Figura 4.1.34. a) Imagen de campo claro b) imagen de campo claro equivalente mostrando los 
bordes de grano de ángulo grande y pequeño, c) imagen IPF para el material con 8 pases. 

 

Figura 4.1.35. a) Imagen de campo claro b) imagen de campo claro equivalente mostrando los 
bordes de grano de ángulo grande y pequeño, c) imagen IPF para el material con 16 pases. 

 

Para alcanzar una estructura más homogénea varios autores sugieren la combinación de dos 

procesos de deformación plástica los cuales llevan a una mayor reducción en el tamaño de grano 

como se ha mostrado en titanio puro al combinar ECAP con extrusión en frio [231] o ECAP con 

laminación en frío [232]. Aunque las mejores ganancias en cuanto a la reducción del tamaño de 

grano se han encontrado al combinar procesos como ECAP y HPT donde para el titanio se 
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consigue reducir el tamaño de grano de ~300nm a ~200nm [233], mientras que en el níquel puro 

Zhilyaev et al. [234] consiguieron reducir el tamaño de grano desde ~350nm a ~140nm y 

también una reducción de la fracción de bordes de grano de ángulo pequeño [234].         

 

Figura 4.1.36. Características microestructurales ARMCO procesado por ECAP, a) tamaño de 
grano, b) fracciones de HAGB y LAGB. 

Los valores de LAGB y HAGB  calculados por TEM para los primeros pases presentan una 

diferencia con respecto a los calculados por EBSD. Esto puede atribuirse a que durante los 

primeros pases el análisis por TEM  no permite obtener un análisis de un área lo suficientemente 

grande donde se pueden observar varios granos para obtener una mayor estadística.  

En resumen, se podría establecer que la evolución de la microestructura por deformación 

mediante ECAP es similar a la observada en otros materiales como el acero libre de intersticiales 

y cobre procesados hasta ocho pases [229]. De acuerdo a lo planteado en otras investigaciones 

[235, 236] la evolución microestructural comienza con la aparición de paredes de subgranos 

formados por el re-arreglo de dislocaciones que deslizan atrapadas después de un pase, las cuales 

a su vez actúan como barreras para la propagación durante los sucesivos pases.  Como 

consecuencia, los diferentes bordes de grano de ángulo grande seleccionan diferentes 

combinaciones de sistemas de deslizamiento para poder acomodar los futuros incrementos de 

deformación. Mientras la deformación continua, cada subestructura rota hacia la orientación 

estable más cercana dando como resultado la generación de nuevos bordes y la orientación 

adicional de los bordes que ya existían hacia ángulos de diferencia de orientación mayores [237].   

De esta manera se puede entender que se obtienen mayores áreas con fracciones de bordes de 

ángulo grande por medio del incremento de las magnitudes de las dislocaciones almacenadas en 

los bordes de célula y subgrano [238]. Pero al mismo tiempo, la densidad de dislocaciones para 

materiales altamente deformados se caracteriza por un límite superior que se relaciona de forma 
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inversa con el cuadrado del espaciamiento de las dislocaciones [239], por lo que, un incremento 

en el nivel de deformación mejora la probabilidad de la activación de procesos de aniquilación 

mecánica lo que resulta incluso en ángulos de diferencia de orientación de los bordes mayores. 

Por lo tanto, se puede decir que una de las ventajas del proceso ECAP es la variedad de perfiles 

microestructurales obtenidos, es decir la posibilidad de obtener materiales con diferentes 

fracciones de LAGB y HAGB como función del número de pases por ECAP o dicho de otra 

manera de la deformación introducida en el material como se muestra en la Figura 4.1.36b. Lo 

cual lleva a tener variaciones en las propiedades del material mediante la variación en la 

distribución de los ángulos de los bordes, que es conocido hoy en día como una importante 

aproximación en el estudio de la ingeniería del borde de grano [68, 240, 241].  

4.1.2.1 Densidad de dislocaciones por TEM.   
Otro de los cálculos importantes mediante la microscopia electrónica de transmisión fue el 

cálculo de la densidad de dislocaciones. Para el cálculo se utilizo el método propuesto por Martin 

et al. [196] en el cual se cuentan el número de intercepciones entre la línea de dislocación y cinco 

líneas aleatorias en la imagen de TEM. De esta manera la densidad de dislocaciones es 

simplemente el número de puntos ௗܰ divididos por la longitud total de las líneas aleatorias ܮ௥, 

multiplicada por el espesor de la muestra ݐௗ, como se muestra en la ecuación 4.1.3.   

ߩ ൌ ௗܰ

ௗݐ௥ܮ
 ( 4.1.3) 

La Figura 4.1.37 muestra los valores calculados para diferentes valores de deformación así como 

también los valores reportados por Ivanov et al. [228] para hierro ARMCO procesado hasta 12 

pases.  

Se puede observar como los valores reportados por Ivanov et al. [228] son mayores que los 

calculados en este estudio, lo cual se puede atribuir a las diferencias en las condiciones de 

procesamiento (ruta A en Ivanov y ruta BC para este estudio) y a la diferencia en la 

microestructura inicial con respecto al tamaño inicial de grano. Aunque, quizás la mayor 

diferencia provenga de la forma del cálculo de las densidades, especialmente en las paredes 

donde es más difícil su observación, lo cual no se especifica en el trabajo de Ivanov.   
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Figura 4.1.37. Densidad de dislocaciones calculada por TEM y comparación con los valores 
reportados por Ivanov et al. [228].  

 

4.1.3 Caracterización	microestructural	rayos	X	–XRDLPA.		
Para completar y tener un mejor entendimiento de la caracterización del material tanto en su 

estado recocido como después del proceso de deformación plástica severa, se recurrió al uso de 

la difracción de rayos X. Con esta técnica se calcularon principalmente características 

microestructurales como el tamaño del cristal, la deformación de la red, la densidad de 

dislocaciones y la energía almacenada.   

En la Figura 4.1.38 se muestra los patrones de difracción para el hierro ARMCO antes y después 

de la deformación por ECAP, donde se observan los principales picos (110), (200), (211), (220) 

y (310) correspondientes con la fase de hierro. Con el incremento en el número de pases se 

puede observar en la Figura 4.1.39 tanto el ensanchamiento de los picos de difracción como la 

disminución de la altura de los mismos, originado por la reducción en el tamaño del cristal y la 

presencia de defectos y micro deformaciones dentro de los dominios de difracción.  

La Figura 4.1.39 muestra el ensanchamiento de los picos de difracción de rayos-X con mayor 

intensidad. Se observa el ensanchamiento progresivo con el incremento en el número de pases. 

Además, la inspección de los patrones de difracción durante ECAP muestra que los picos se 

mueven ligeramente hacia valores de θ más pequeños, lo cual puede explicarse por la creación de 

fallas de apilamiento debido a la intensa deformación y al cambio en el parámetro de red durante 

el proceso ECAP.    
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Figura 4.1.38. Patrones de difracción del hierro ARMCO para diferentes pases.  

 

 

Figura 4.1.39. Perfiles de los picos de las reflexiones de Bragg como función del número de 
pases. a) Pico (110), b) pico (211). 

 

Los cambios en el tamaño del cristal y la deformación de la red fueron calculados para cada pase 

por medio del método de refinamiento de Rietveld usando el software MAUD [242]. La 

evolución del tamaño del cristal y la distorsión de la red como función del número de pases se 

muestra en la Figura 4.1.40. Se observa una fuerte disminución del tamaño del cristal a partir del 

primer pase junto a un incremento sustancial de la distorsión de red. Después de dieciséis pases 

se obtiene un tamaño de cristal de ~136nm. Por otro lado, la deformación de red se incrementa 

hasta un 0.86% después de dieciséis pases. Este se debe a que la deformación plástica incrementa 

la distorsión de la red debido al aumento de la densidad de defectos así como también las 

dislocaciones, y bordes de grano respecto al material inicial el cual esta relativamente libre de 

defectos.     
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Figura 4.1.40. Evolución del tamaño de cristal y la deformación de la red con el número de 
pases por ECAP. 

 

4.1.3.1 Densidad de dislocaciones-Difracción de rayos X. 
 La Figura 4.1.41 muestra la evolución de la densidad de dislocaciones medida por difracción de 

rayos-X en función del número de pases. Para materiales deformados severamente, las 

dislocaciones son los principales defectos, y su densidad puede expresarse en términos del 

tamaño del cristal (ܦ) y de la deformación media de la red ߝ como se muestra en la ecuación ( 

4.1.4) [243, 244]. 

ோ௑ߩ ൌ 2√3
ଵ/ଶ〈ଶߝ〉

〈ܦ〉 ∗ ܾ
 ( 4.1.4) 

donde ܾ es el vector de Burgers para una estructura bcc para el hierro α.  

Se puede observar claramente en la Figura 4.1.41 como hay un  incremento en la densidad de 

dislocaciones desde 2.96×1014 hasta 9.01×1014 m−2 con el incremento en el número de pases 

desde 1 hasta 8 pases, alcanzando al mismo tiempo una condición de estado estable después del 

octavo pase alrededor de una densidad de dislocaciones de 8,80 × 1014 m− 2. La energía 

almacenada (ܧ௔௟௠௔௖௘௡௔ௗ௔) se puede relacionar a la densidad de dislocaciones mediante la 

ecuación 4.1.5 [245]   

ௗ௜௦௟௢௖௔௖௜ó௡ܧ ൌ ଶܾܩ
ߩ
݇ߨ4

݈݊ ቀ൫ܾඥߩ൯
ିଵ
ቁ ( 4.1.5) 

donde ܩ es el módulo de cizalladura para hierro α, ܾ es el vector de Burger, ݇ denota el 

promedio aritmético de 1 y ሺ1 െ     .el coeficiente de Poisson ݒ ሻ siendoݒ
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Figura 4.1.41. Evolución de la densidad de dislocaciones para el hierro ARMCO procesado 
por ECAP calculadas mediante difracción de rayos X. 

 

Figura 4.1.42. Energía almacenada calculada para cada pase por ECAP. 

 

La energía almacenada calculada como función del número de pases se muestra en la Figura 

4.1.42. Se observa un incremento en la energía desde 4J/mol hasta ~12J/mol entre el primer y el 

décimo sexto pase respectivamente, lo cual comparando con los valores reportados por Harza et 

al. [246] para un acero libre de intersticiales con 8 pases por ECAP con valores que oscilaban 

entre 56-133J/mol, estas diferencias se pueden atribuir a la mayor cantidad de dislocaciones 

obtenidas en el acero libre de intersticiales las cuales registraban valores del orden de 1015 m-2. 
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Sin embargo se puede también observar que el incremento en la energía a partir del tercer pase es 

pequeño, indicando posiblemente la recuperación dinámica del material en las etapas avanzadas 

de deformación. La recuperación se explica por la alta densidad de dislocaciones, lo que hace 

posible un proceso de aniquilación durante el procesamiento por ECAP.  

Para terminar con este apartado en la Figura 4.1.43 se muestran los valores de tamaño de grano y 

densidad de dislocaciones calculados mediante las diferentes técnicas de caracterización 

microestructural (directas e indirectas) utilizadas en  este trabajo. Como se puede observar, 

existen diferencias en los valores de tamaño de grano calculados por las diferentes técnicas en 

especial entre los valores obtenidos por TEM y rayos X. De acuerdo con diferentes 

investigaciones [192, 247, 248], el tamaño del cristal determinado por XRLPA  es a menudo más 

pequeño que el tamaño del grano o subgrano determinado por TEM, especialmente cuando el 

material ha sido procesado por deformación plástica. Esto se debe a que aunque existen 

diferencia de orientación entre granos y subgranos [249], los subgranos separados por paredes de 

dislocaciones dipolares entre los cuales no existe diferencias de orientación pueden romper la 

coherencia de la dispersión de rayos X [250]. Este tipo de paredes de dislocaciones son una de 

las configuraciones más comunes en materiales cristalinos deformados plásticamente [251]. Esta 

configuración de dislocaciones no causa inclinación o giro entre las dos regiones delimitadas 

[252] lo que hace que no sea fácil saber si rompen la dispersión coherente. Un esquema de pared 

de dislocaciones dipolar se muestra en la Figura 4.1.44.     

 

 

Figura 4.1.43. a) Tamaño de grano calculado a través de diferentes técnicas de 
caracterización, b) densidad de dislocaciones para el hierro ARMCO procesado por ECAP.  

 

El desplazamiento ݐ (desplazamiento de las dos mitades de la red en los dos lados de la pared 

dipolar), puede variar de forma aleatoria de subgrano a subgrano entre ݐ ൌ 0 y ݐ ൌ ܾ/2, siendo ܾ 

0 2 4 6 8 10 12 14 16
0,1

1

10

100

 EBSD-sin subgrano
 EBSD-con subgrano
 XRDLPA
 TEM
 TEM-ASTAR

T
am

añ
o

 d
e 

g
ra

n
o

 [
m

]

Pases de ECAP

0,1

1

10

100

 

 

0 2 4 6 8 10 12 14 16
1012

1013

1014

1015

1016

D
en

si
d

ad
 d

e 
d

is
lo

ca
ci

o
n

es
 [

m
-2

]

Pases de ECAP

 TEM
 Ivanov et al.
 XRDLPA
 EBSD

1012

1013

1014

1015

1016

a) b)



RESULTADOS Y DISCUSIÓN 

206 
 

el vector de Burgers. Estos desplazamientos de los planos de la red inducen desplazamientos de 

fase en los rayos X dispersados. Y ya que no existe una correlación entre los desplazamientos 

causados por los diferentes subgranos, los desplazamientos de fase en los rayos X dispersados  

no serán correlacionados, dando como resultado que las intensidades, pero no las amplitudes, de 

los rayos dispersados se sumen, lo que significa que no habrá coherencia entre los rayos 

dispersados por los diferentes subgranos, y en consecuencia el ensanchamiento del perfil de línea 

viene determinado por el tamaño promedio del subgrano.  

Un ejemplo de los subgranos separados por bordes de grano de ángulo pequeño o por paredes de 

dislocaciones dipolares se muestran en la Figura 4.1.45a y b respectivamente. Los dos modelos, 

el modelo de bordes de grano de ángulo pequeño y el modelo de paredes de dislocaciones 

dipolares de bordes de subgrano proveen juntos una base físicamente bien establecida para la 

suposición de que el tamaño determinado por el análisis de los perfiles de línea de rayos X 

corresponde a los subgranos o a las células de dislocaciones.    

 

 

Figura 4.1.44. Esquema de pared dipolar de dislocaciones, t representa el desplazamiento de 
las dos mitades de la red en los dos lados de la pared dipolar. 
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Figura 4.1.45 a) Representación esquemática de subgrano o estructura celular donde las 
dislocaciones constituyen los bordes del subgrano o células con pequeñas diferencias de 
orientación, b) representación de la estructura interior de un grano que contiene paredes de 
dislocaciones.  

 

Las diferencias encontradas en las medidas del tamaño de grano entre EBSD-SEM y TEM-

EBSD pueden ser atribuidas a que la técnica EBSD-SEM es muy sensible al ruido y depende 

también del porcentaje de puntos indexados, lo cual, como es bien conocido para materiales con 

deformación plástica severa suele no ser mayor al 80%, por lo que al analizar la población de 

granos se pueden tener en cuenta granos de tamaños muy pequeños atribuidos a los puntos no 

indexados o al ruido que lleven a tener un tamaño de grano subestimado. Sin embargo, aunque 

las mediadas obtenidas por TEM-EBSD presentan mayor certeza, se debe tener en cuenta que la 

población de granos analizados no es muy grande lo que también podría llevar a cálculos 

sobreestimados del tamaño de grano. Por lo tanto, ya que tampoco hay grandes diferencias entre 

los valores calculados por estas dos técnicas,  se puede decir que una buena medida del tamaño 

de grano podría estar en la región comprendida entre las curvas calculadas por EBSD-SEM y 

TEM-EBSD.    

Por otro lado los valores de densidad de dislocaciones muestran una tendencia a la saturación 

después del cuarto-quinto pase como se muestra en la Figura 4.1.43b. Esta saturación en se 

puede atribuir al estado de equilibrio dinámico alcanzado entre la multiplicación y aniquilación 

de dislocaciones. Los valores de saturación de densidad de dislocaciones a temperatura ambiente 

suelen ser mayores en materiales que inhiben el proceso de aniquilación de las mismas como 
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ocurre en aleaciones de aluminio (Al-3%Mg) donde los átomos de Mg dificultan el movimiento 

de las dislocaciones dando lugar a valores máximos de hasta trece veces mayores que para el 

aluminio puro [253]. Otro de los factores que influyen en el valor máximo alcanzado es la tasa 

de auto-difusión ya que la velocidad de aniquilación de las dislocaciones depende de la difusión 

de las vacantes [254], lo cual se tratará en apartados posteriores cuando se estudie la energía 

generada por las vacancias. 

Las diferencias observadas en los diferentes cálculos de densidad de dislocaciones por las 

distintas técnicas utilizadas se deben a varias razones. Por un lado los valores calculados por 

EBSD como ya se mencionó anteriormente corresponden a dislocaciones geométricamente 

necesarias. Las GNDs están relacionadas con la curvatura de la red para generar la subdivisión 

de los granos, razón por la cual durante los primeros pases se generan un gran incremento en su 

valor para luego alcanzar un estado estable, que debería terminar por llevar a un valor mucho 

menor cuando la microestructura haya alcanzado su estable y no sea posible reducir más el 

tamaño del grano. 

Por otro lado los valores calculados con TEM presentan la ventaja de que los cálculos se realizan 

en base a micrografías donde se aprecian las dislocaciones, especialmente las dislocaciones 

libres, ya que las dislocaciones que forman paredes de dislocaciones hacen difícil su cálculo al 

ser muy difícil poder observar y diferenciar la magnitud de todas las dislocaciones que se 

encuentran en  dichas paredes, lo cual lleva también a un posible error de cálculo. Sin embargo 

cada uno de este tipo de dislocaciones permite obtener información de diferentes propiedades del 

material ya que están relacionadas con diferentes características microestructurales,  razón por la 

cual sus valores cambian. Para tener una mayor certeza sobre estos valores en apartados 

posteriores se comparan nuevamente estos valores con los valores obtenidos a partir de modelos 

teóricos que se relacionan con diferentes características microestructurales.    
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4.2 PROPIEDADES MECÁNICAS 

En este apartado se muestran diferentes propiedades mecánicas del hierro ARMCO mostrando 

sus mejoras pero también los problemas que el material presenta después de haber sido 

deformado. Muchas de estas propiedades son determinadas por diferentes factores, sin embargo 

se hará mucho mayor énfasis en el tamaño de grano, ya que este es uno de los principales 

factores que juega un papel dominante en los materiales nanoestructurados.    

Para caracterizar las propiedades mecánicas del hierro ARMCO, antes y después de ser sometido 

a diferentes valores de deformación mediante ECAP, se llevaron a cabo diferentes tipos de 

ensayos como tracción, dureza, fatiga y tenacidad a la fractura.  

4.2.1 Tracción.		
En la Figura 4.2.1 se muestran las curvas de tracción para el material antes y después de ECAP. 

La Figura 4.2.1a muestra las curvas ingenieriles hasta el punto de rotura de la probeta, mientras 

que en la Figura 4.2.1b se puede observar las curvas esfuerzo-deformación reales hasta el 

esfuerzo máximo. De esta forma también se puede apreciar de forma más clara la extensión de la 

región de deformación homogénea así como la región de endurecimiento por deformación (de la 

cual se hablará en mayor detalle en capítulos posteriores de esta tesis), la cual se reduce de forma 

considerable en los materiales deformados comparados con el material en estado de suministro. 

Como primera observación de las curvas de tracción destaca el hecho de que el material inicial 

en estado de recocido presenta una región extensa con deformación uniforme de ~22% 

comparado con el material deformado por ECAP, en donde se observa que la deformación 

uniforme no supera el 4% para todos los pases. 

 

Figura 4.2.1. Curvas esfuerzo deformación, a) Curvas ingenieriles para diferentes pases, b) 
curvas esfuerzo-deformación reales hasta el esfuerzo máximo. 
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De forma general se puede observar en las curvas esfuerzo-deformación (Figura 4.2.1) que el 

material procesado por ECAP, aunque alcanza una deformación a la fractura entre 15-30% 

(Figura 4.2.3) obtiene su máxima resistencia a valores bajos de deformación, lo cual indica que 

la región de deformación uniforme es muy baja (menos de 0.05 de deformación verdadera) como 

se puede observar en la Figura 4.2.1b. La mayor parte de la deformación en el material se 

presenta después del esfuerzo máximo en la región de plasticidad inestable debido a que la 

deformación se incrementa con la disminución en el esfuerzo, lo cual es considerado como un 

ablandamiento atribuido al efecto de “necking” o estrechamiento que la probeta experimenta a 

partir de haber alcanzado el esfuerzo máximo. Sin embargo es importante resaltar que la 

reducción en la ductilidad del material por el procesamiento por ECAP alcanza una saturación 

después de cierto número de pases (entre el 6 y 7 pases) algo que no pasa con otros procesos de 

deformación plástica como la laminación donde la ductilidad decrece de manera apreciable con 

el incremento en la deformación como se reporta en [255]. 

Para el comportamiento a tracción, la deformación uniforme puede describirse por el 

ampliamente conocido criterio de Considère [256]. Este criterio geométrico establece que la 

macro-localización de la deformación plástica (necking) ocurre cuando la tasa de endurecimiento 

por deformación disminuye hasta el nivel del esfuerzo, llevando al material al fallo.  

Como se muestra en la Figura 4.2.2. el criterio de Considère se cumple para todos los materiales 

(suministro y procesados por ECAP a diferentes números de pases) mostrando que el punto 

donde empieza la macro-localización de la deformación plástica coincide con el punto donde se 

alcanza el máximo esfuerzo en el material como se puede comprobar al mirar las Figura 4.2.1b y 

Figura 4.2.2b.       

Esta gran reducción en el porcentaje de deformación uniforme muestra también que el material 

deformado por el proceso de ECAP presenta una gran pérdida en la capacidad de endurecimiento 

por deformación. La falta de endurecimiento por deformación en materiales de grano ultrafino se 

explica comúnmente por dos hechos. El primero de ellos es que el tamaño de grano es tan 

pequeño como la longitud media libre de las dislocaciones [257]. El segundo es que bajo la 

condición de grano ultrafino la velocidad de generación de dislocaciones es comparable con la 

velocidad de aniquilación, es decir la presencia de recuperación dinámica [258]. Sin embargo se 

puede observar que después de ocho pases el material presenta un pequeño incremento en la 

región de deformación uniforme que de acuerdo con  Zhang et al. [215] puede deberse a la 

contribución de dos aspectos importantes referente a los límites de grano de ángulo grande 

(HAGB). Por un lado la presencia de HAGB ayuda al bloqueo del movimiento de las 
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dislocaciones, lo cual incrementa la capacidad de endurecimiento por deformación del material y 

mejora la ductilidad en materiales procesados por SPD. Por otro lado la evolución de los HAGB 

favorecen la uniformidad de la microestructura homogeneizando la deformación plástica y 

mejorando la ductilidad. 

 

Figura 4.2.2. a) Criterio de Considère, b) deformación y esfuerzo donde se cumple el criterio 
de Considère. 
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1.27%)  como se muestra en la Figura 4.2.1b. Estos valores son similares a los reportados por 

Gang et al. [259] para un hierro con 99.86% Fe procesado por cuatro pases. Es importante 

destacar que la resistencia después de dieciséis pases se incremente alrededor de 3 veces con 

respecto al material en estado de recocido alcanzando una resistencia de 904MPa la cual es muy 

similar a los valores reportados por Park et al. [260] para un acero de bajo carbono (Fe-0.15%C-

0.25Si-1.1%Mn (en % de peso))  procesado a través de ECAP por la ruta C a 500°C, mientras 

que Ding et al. [261] consiguió una resistencia de 680 MPa con hierro puro procesado por 

laminación asimétrica.  

 

Figura 4.2.3. Propiedades a tracción. a) Resistencia máxima, de fluencia y dureza como 
función del número de pases, b) medidas de ductilidad como porcentaje de reducción de área y 
de alargamiento.   
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relativamente uniforme, mientras que en el material con ECAP la deformación es más 

heterogénea, ya que la mayoría de la deformación se encuentra restringida a la vecindad del 

“necking” o estrechamiento lo que hace también que el alargamiento soportado por el material 

disminuya en comparación con el material recocido (Figura 4.2.3b). También es importante 

destacar el hecho de que la medida de la ductilidad como porcentaje de reducción de área 

presenta valores grandes incluso después de dieciséis pases. De esta manera se comienza a 

plantear el hecho de que el problema en la ductilidad del material de grano ultrafino está más 

relacionado con la perdida en la capacidad de endurecimiento por deformación a medida que el 

tamaño de grano se reduce. Otro factor importante a destacar en estas medidas de ductilidad 

(alargamiento y reducción de área) es el comportamiento de saturación observado a medida que 

se incrementa la deformación, lo cual no ocurre en materiales deformados por procesos 

convencionales como la laminación donde se encuentra una disminución continua con el 

incremento de la deformación de acuerdo con Zhu et al. [255] para una aleación de aluminio 

deformada por laminación convencional y por ECAP.   

Al mirar las superficies de fractura se puede observar la presencia de “dimples” o cavidades, 

aunque en menor cantidad y de un tamaño más pequeño en los materiales con mayor 

deformación. El material recocido muestra una superficie formada por cavidades y con escalones 

de deslizamiento característicos en un material que ha sufrido una intensa deformación plástica 

como se puede observar en la Figura 4.2.4 al mirar la gran reducción en el área de fractura, 

donde el fallo final según Hohenwarter [263] es dominado por la triaxialidad de esfuerzos que 

promueven un proceso de fallo a través de la iniciación de cavidades en inclusiones y posterior 

coalescencia de las cavidades, las cuales se ven reflejadas por la presencia de grandes poros en el 

área de fractura. Por otro lado aunque en los materiales procesados por ECAP se pueden 

observar la presencia de cavidades también se pueden ver patrones formando venas que 

recuerdan una fractura tipo clivaje que es más característica de materiales frágiles como los 

vidrios metálicos [264].    
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Figura 4.2.4. Superficies de fractura para el material antes y después de ECAP para diferentes 
pases. 
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ciclos (HCF). Para el estudio del comportamiento a la fatiga se aplicaron esfuerzos del tipo 

fluctuante (ܴ ൌ ௠௜௡ߪ ⁄௠௔௫ߪ ൌ 0.1) como se muestra en la Figura 4.2.5. Un ciclo de esfuerzos 

fluctuantes puede considerarse constituido por dos componentes: un esfuerzo medio o 

estacionario ߪ௠௘ௗ௜௢, y otra alternante o variable ∆ߪ. Sin embargo también se debe considerar el 

intervalo de esfuerzos ߪ௥. Estos esfuerzos pueden calcularse fácilmente mediante las siguientes 

ecuaciones [256]: 

௥ߪ ൌ ௠௔௫ߪ െ  ௠௜௡ ( 4.2.1)ߪ

ߪ∆ ൌ ௥ߪ 2⁄  ( 4.2.2) 

௠௘ௗ௜௢ߪ ൌ ሺߪ௠௔௫ ൅ ௠௜௡ሻߪ 2⁄  ( 4.2.3) 

Todos los ensayos de fatiga se llevaron a cabo a diferentes porcentajes del esfuerzo máximo a 

tracción donde la primera probeta de cada muestra se ha ensayado bajo carga monotónica (1 

ciclo), ensayándose las sucesivas probetas a cargas gradualmente más bajas hasta conseguir vida 

infinita, definida en aquellas probetas que no llegaron a la fractura en 2*106  ciclos. 

 

Figura 4.2.5. Ciclo de cargas utilizado durante los ensayos de fatiga. 

 

En la Figura 4.2.6a se muestra las propiedades a tracción de los dos materiales analizados 

durante los ensayos de fatiga, destacándose la gran diferencia que existe en la resistencia a la 

tracción entre el material con 8 pases y el material en estado de recocido debido al efecto que la 

deformación plástica severa del proceso ECAP tiene sobre el material. Por otro lado la Figura 

4.2.6b muestra los resultados de fatiga (curvas S-N) de alto número de ciclos obtenidos tanto 

0

Tracción (+)

Compresión (‐)
Tiempo

Δσ

σmax

σmin

σmedio

Esfuerzo [MPa]R= 0.1

σr



RESULTADOS Y DISCUSIÓN 

216 
 

para el material en estado de recocido como para el material con ocho pases. Además en la Tabla 

4.2.1 están registrados los valores de los esfuerzos y ciclos obtenidos para cada uno de los puntos 

de la curva S-N para ambos materiales. Como primera observación de las curvas de fatiga se 

puede establecer la gran diferencia que existe en la resistencia a fatiga de alto número de ciclos 

del material con ochos pases con respecto al material recocido. Aunque se podría decir que este 

era un comportamiento esperado en el sentido de que la fatiga de alto número de ciclos (bajo 

control de esfuerzo) depende en mayor parte de la resistencia del material. Esto es debido a que 

la vida  total a fatiga puede ser considerada como los tiempos requeridos para nuclear una grieta 

y después propagarla [146, 147]. Como la resistencia a la iniciación de la grieta naturalmente 

requiere vencer un esfuerzo, por otro lado el avance de la grieta es menor si el material presenta 

buena ductilidad. Por esta razón, el material con 8 pases presenta una mayor resistencia que el 

material en estado de recocido, ya que el ensayar un material a fatiga de alto número de ciclos 

corresponde a probar  la resistencia del material a la propagación de grietas. Sin embargo, 

también se podría esperar que dada la naturaleza de la microestructura del material con ocho 

pases (combinación de HAGB y LAGB con granos y subgranos alargados de diversos tamaños) 

el avance de la grieta no sería tan fácil, ya que no podría encontrar un camino fácil por la 

presencia de los granos y subgranos que la obligarían a cambiar de plano de propagación de 

forma constante.  

 

Figura 4.2.6. Materiales ensayados a fatiga de alto número de ciclos. a) propiedades a 
tracción de los materiales ensayados, b) curva de fatiga para los materiales ensayados. 
 

Para cuantificar el incremento en la resistencia a la fatiga se utilizó la ecuación de incremento de 

vida a fatiga mediante la cual se establece la diferencia entre la amplitud del esfuerzo para el 

material con ocho pases y el material en estado de recocido (cero pases).  
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ܽ݃݅ݐ݂ܽ	ܽ݀݅ݒ	݋ݐ݊݁݉݁ݎܿ݊ܫ% ൌ ቆ
௣଼ߪ∆ െ ଴௣ߪ∆

௢௣ߪ∆
ቇ ∗ 100 ( 4.2.4) 

El incremento en la resistencia a fatiga como función del número de ciclos al fallo se muestra en 

la Figura 4.2.7, donde se puede observar un claro incremento en la resistencia a la fatiga, 

superior al 190%. Este porcentaje corresponde también con el porcentaje en la diferencia de la 

resistencia a tracción de los dos materiales.  

Tabla 4.2.1. Resultados de ensayo de fatiga de alto número de ciclos para los dos materiales 
ensayados. 

 

0 pases

Nº  de 
probeta

%σUTS
σmax

[MPa]
Δσ 

[MPa]
σmedio 

[MPa]
Ciclos Resultado

1 100 307 307 ‐ 1 ROMPE

2 95 292 131 160 8500 ROMPE

3 90 276 124 152 9700 ROMPE

4 87,5 269 121 148 2000000 NO ROMPE

5 90 276 124 152 2000000 NO ROMPE

6 92,5 284 128 156 7400 ROMPE

7 90 276 124 152 22500 ROMPE

8 87,5 269 121 148 2000000 NO ROMPE

9 90 276 124 152 19200 ROMPE

10 87,5 269 121 148 2000000 NO ROMPE

11 90 276 124 152 1132200 ROMPE

12 87,5 269 121 148 1537900 ROMPE

13 85 261 117 144 1855600 ROMPE

14 80 246 111 135 2000000 NO ROMPE

15 87,5 269 121 148 64600 ROMPE

16 88,5 272 122 149 75500 ROMPE

8 pases

1 100 896 896 ‐ 1 ROMPE

2 95 860 387 473 636600 ROMPE

3 90 851 383 468 4100 ROMPE

4 87,5 847 381 466 150100 ROMPE

5 90 842 379 463 228800 ROMPE

6 92,5 847 381 466 361800 ROMPE

7 90 851 383 468 213700 ROMPE

8 87,5 833 375 458 284300 ROMPE

9 90 829 373 456 93000 ROMPE

10 87,5 806 363 444 333300 ROMPE

11 90 762 343 419 183000 ROMPE

12 87,5 739 333 407 1617800 ROMPE

13 85 717 323 394 2000000 NO ROMPE
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Figura 4.2.7. Incremento en la resistencia a la fatiga de alto número de ciclos. 

 

Ya ha sido establecido para un número de materiales que las estructuras ultrafinas usualmente 

muestran una resistencia a la fatiga más alta que los materiales de tamaño de grano convencional 

bajo ensayos de fatiga de alto número de ciclos. Por ejemplo, el límite de fatiga y la vida a fatiga 

para ciclos de amplitud de esfuerzo constante de Ni y aleaciones Al-Mg se incrementan cuando 

la microestructura pasa del régimen microcristalino a ultrafino y nanocristalino [153]. Por otro 

lado el Cu, quizás el material más estudiado muestra un incremento en el tiempo de vida a fatiga 

en estado de grano ultrafino cuando se compara con su estado de tamaño de grano convencional 

[155, 265].  

Para conocer mejor el comportamiento a fatiga la representación mediante un grafico doble 

logarítmico de la amplitud de esfuerzo contra el número de ciclos al fallo suele ser más 

adecuado. Mediante una regresión lineal de este grafico se puede obtener una descripción 

exponencial de la vida a fatiga conocida como la ecuación de Basquin [266]: 

ߪ ൌ ௙ߪ
ᇱ ∗ ௙ܰ

ି௕ ( 4.2.5) 

donde ߪ௙
ᇱ es el coeficiente de resistencia a la fatiga y ܾ es el exponente de resistencia a la fatiga. 

En la Figura 4.2.8 se muestra el ajuste de las curvas de fatiga para los dos materiales (0 y 8 

pases). 
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Figura 4.2.8. Ajuste a la ecuación de Basquin. 

 

Los valores del coeficiente y exponente de resistencia a la fatiga se muestran en la Tabla 4.2.2 

para el hierro ARMCO antes y después de ser procesado por ECAP. Los valores del exponente 

de resistencia a la fatiga muestran valores similares para los 2 materiales.  

 

Tabla 4.2.2. Coeficientes de la ecuación de Basquin para hierro ARMCO con y sin ECAP.  

 
 
 

El grafico de la Figura 4.2.8 muestra que para una vida a fatiga de 2*106, el material procesado 

por ECAP presenta un límite de fatiga de ~352MPa, mientras que el material en estado de 

recocido tiene un límite de fatiga de ~120MPa, ambos en términos de la amplitud de esfuerzo. 

Estos valores de límite de fatiga son menores si se comparan por ejemplo con los valores 

reportados por Ruffing [267]  para un acero de contenido medio de carbono después de ser 

procesado por HPT lo cual se puede atribuir a la mayor resistencia que presenta este material. 

Por otro lado el hierro ARMCO de grano ultrafino (8 pases por ECAP) dado la gran ganancia en 
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resistencia producto de la deformación plástica severa muestra un límite de fatiga superior que 

otros metales de grano ultrafino como Cu [268] y Al [269]. 

4.2.2.1 Estudio de la zona de fractura por fatiga-HCF.  
Para comprender mejor el comportamiento a fatiga del hierro ARMCO de grano ultrafino y 

grano convencional en la Figura 4.2.9 se muestra el estudio de las zonas de fractura para 

diferentes números de ciclos para los dos materiales después de fatiga de alto número ciclos. Se 

destacan dos condiciones en las superficies de fractura para los dos materiales, una analizando 

las muestras que fracturaron a un  número bajo de ciclos y la otra mirando la superficie a un 

número alto de ciclos.  De esta manera se puede identificar de forma clara dos tipos de fractura, 

una de ellas caracterizada por la intensa deformación plástica antes de fractura la cual 

corresponde con los materiales que fracturaron a un bajo número de ciclos (8500 y 4100 ciclos 

para las muestras de 0 y 8 pases respectivamente) es decir con una mayor amplitud de esfuerzo. 

Sin embargo la muestra de cero pases después de 8500 ciclos muestra una fractura característica 

de un material dúctil con la presencia de cavidades en toda el área de fractura la cual es muy 

similar a la observada en las áreas de fractura de las muestras ensayadas a tracción (Figura 4.2.4) 

para cero pases. Por otro lado la muestra de bajo número de ciclos (4100 ciclos) con ocho pases 

por ECAP muestra una superficie de fractura con una menor presencia de cavidades 

observándose una deformación plástica menos intensa lo cual es debido a que este material tiene 

una ductilidad mucho menor que el material en estado de recocido como se mostró en la Figura 

4.2.6. Esto hace que el material presente una superficie de fractura de mayor área y con 

superficies planas sin la presencia de cavidades como un material de características frágiles. 

Analizando las superficies de fractura de los materiales que soportaron mayor número de ciclos y 

por lo tanto menores amplitudes de esfuerzo (1537900 y 1617800 ciclos para las muestras con 0 

y 8 pases respectivamente), se aprecia un comportamiento más característico de un daño por 

fatiga donde se pueden identificar la nucleación, crecimiento y propagación de la grieta que 

conduce a la rotura final. En las dos muestras con alto número de ciclos (0p-1537900 y 8p-

1617000 ciclos) se puede observar como las grietas se forman en la superficie y se propagan 

hacia el interior hasta producir la rotura final. La muestra con ocho pases y alto número de ciclos 

muestra un patrón mas correspondiente al de un material frágil donde se puede identificar un 

zona lisa alrededor de las grietas seguida por una zona formando unas líneas con forma de 

plumas indicando el sentido y dirección de la propagación de la grieta las cuales llegan hasta la 

zona donde se produce la rotura final. En la probeta de cero pases y alto número de ciclos es más 

difícil identificar este patrón ya que existe un mayor grado de deformación plástica en el 
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material. Sin embargo se observa como las grietas se generan en la superficie del material para 

luego propagarse hasta la rotura final. 

La localización de la deformación cíclica, que da como resultado la iniciación de la grieta por 

fatiga es una característica importante de los procesos de fatiga en materiales de grano ultrafino. 

La formación de bandas de corte macroscópicas (SB) se considera como una de las mayores 

formas de daño por fatiga en materiales de grano ultrafino. Estas bandas de corte suelen 

encontrarse orientadas a 45º con el eje de la carga aplicada y además son paralelas al plano de 

corte del último pase de extrusión.  

Para poder conocer mejor las razones del fallo de los materiales ensayados por fatiga de alto 

número de ciclos se examinó el material después de fractura en el plano TD como se muestra en 

la Figura 4.2.10. Para mirar la superficie se utilizó el microscopio electrónico de barrido antes de 

efectuar los análisis de EBSD, logrando de esta manera observar la presencia de defectos en el 

material como la presencia de poros, aunque estos solo se encontraron en la muestra con cero 

pases y bajo número de ciclos. Estos defectos se atribuyen al proceso de fatiga debido a la 

intensa deformación plástica que se presenta en los alrededores del área de fractura y no como un 

defecto propio del material debido a que estos poros se encontraron cerca de la zona de fractura 

principalmente. Al mirar en zonas más alejadas de la zona de fractura la densidad de poros 

disminuye como se muestra en la Figura 4.2.10.    
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Figura 4.2.9. Análisis de fractura para los materiales sometidos a fatiga de alto número de 
ciclos. 
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Figura 4.2.10. Análisis de microscopía electrónica de barrido cerca de la zona de fractura. 

 

4.2.2.2 Microestructura y textura de los materiales a fatiga.  
Ya que el comportamiento a fatiga de nanomateriales no puede explicarse sólo por el efecto 

Hall-Petch, se deben considerar aspectos como la estabilidad microestructural, bandas de corte, 

distribución de tamaño de grano para poder entender mejor la respuesta a fatiga de estos 

materiales [81, 151, 152, 270]. En la Figura 4.2.11 se muestran las microestructuras obtenidas 

mediante EBSD en el plano TD en las cercanías de fractura de los dos materiales para dos 

condiciones, una a bajo número de ciclos y la otra para un alto número de ciclos representadas 

como figuras inversas de polos. En la Figura 4.2.11  se puede observar inicialmente como para 

los dos materiales existe un cambio en la orientación de los granos después de haber sido 

sometidos a fatiga con respecto a los materiales iniciales de cero y ocho pases. Para el material 

con 8 pases después de fatiga se observa claramente como los granos se orientan 

preferentemente en la dirección <101> después de haber estado orientados con preferencia a la 

orientación <111> antes del ensayo de fatiga. 

En el caso del material en estado de recocido es más difícil identificar una dirección preferente 

después del ensayo de fatiga tanto para la muestra de bajo como de alto número de ciclos. 

Aunque se observa una combinación de direcciones entre <100> y <101>. 
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Figura 4.2.11. Microestructuras de los materiales después de fatiga para diferentes números 
de ciclos. 
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Para entender mejor los cambios microestructurales debido al ensayo de fatiga, varias 

características microestructurales como el tamaño de grano, la relación de aspecto, fracción de 

CSL y fracciones de LAGB y HAGB se muestran en la Figura 4.2.12. Se ha reportado en [271] 

que en ensayos de fatiga se pueden diferenciar dos tipos característicos de microestructura. Una 

microestructura formada por subgranos casi equiáxicos, y otra formada por subgranos alargados 

o con forma lamelar. Aunque estas características se observan mayormente en fatiga de bajo 

número de ciclos (LCF) bajo el control de la deformación [271], se aprecia también aquí un 

comportamiento similar en la fatiga de alto número de ciclos del presente Fe Armco, 

especialmente en el material con ocho pases donde se pueden observar subgranos y granos 

alargados (Figura 4.2.11).    

La Figura 4.2.12a y Figura 4.2.12b muestran la evolución en el tamaño de grano, así como los 

valores de la relación de aspecto para cada microestructura. Se destaca una reducción 

pronunciada en el tamaño de grano del material inicial después de fatiga con cambios en su 

morfología por el incremento en la relación de aspecto, mientras que el material con ocho pases 

presenta ligeros cambios en el tamaño de grano con grandes cambios en la morfología de los 

granos debido al gran incremento en la relación de aspecto de los mismos especialmente a 

mayores ciclos de ensayo. Estos cambios microestructurales son coherentes con las 

microestructuras obtenidas (Figura 4.2.11) donde se observan granos muy alargados y delgados 

orientados en la dirección de aplicación de la carga de fatiga para el material con ocho pases y 

una microestructura muy deformada para el material inicial que recuerda la microestructura del 

primer pase por ECAP (dominada por LAGB). La microestructura de granos muy alargados para 

el material con ocho pases también muestra que el material tendría una buena ductilidad ya que 

le permitió trabajar a grandes esfuerzos por una vida de fatiga similar al del material recocido.   

También se puede observar en la Figura 4.2.12c como existe un incremento en la fracción de 

límites de grano de ángulo alto para el material con 8 pases lo cual confirma la existencia de 

recristalización continua con el incremento en el número de ciclos.  El efecto de la 

recristalización en el material con 8 pases tambien se puede observar en la generación de una 

fracción mayor de límites especiales como se muestra en la Figura 4.2.12d, donde los límites que 

presentan mayor variación son los Ʃ3, Ʃ9, y Ʃ11.  
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Figura 4.2.12. Características microestructurales del material después de fatiga. a) Tamaño de 
grano, b) relación de aspecto, c) fracciones de límites de grano de ángulo pequeño y grande y 
d) fracciones de CSL. 

 

Cabe señalar que de acuerdo a la orientación preferente de cada grano en el material se presentan 

características en las superficies de fractura por fatiga en los materiales. Por ejemplo, se ha 

encontrado que para Cu ultrafino [272] las regiones orientadas preferentemente hacia la 

dirección <110> tienden a formar en la superficie de fractura bandas de deslizamiento 

persistentes. Las zonas con orientación preferente hacia la dirección <100> presentan en la 

superficie de factura morfologías tipo laberinto, mientras que las zonas orientadas hacia 

direcciones <111> presentan morfologías tipo vena a amplitudes bajas de deformación y tipo 

celda o de pared para amplitudes de deformación altas. En el presente hierro ARMCO se puede 

observar claramente como en el material con 8 pases los granos tienen una clara orientación 

hacia la dirección <101> formando de esta manera bandas de deslizamiento que se pueden 

observar en la Figura 4.2.9  en las zonas de fractura y que además también se presenta sobre la 

microestructura del material con 8 pases al observar granos alargados formando bandas con una 

dirección predominante en la microestructura <101> como se muestra en la Figura 4.2.11 la cual 

es más fuerte con el incremento en el número de ciclos a fractura.  
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Las superficies de fractura de los dos materiales (0 y 8 pases) muestran 2 comportamientos 

diferentes en el sentido de que las fracturas del material recocido corresponden muy bien con 

fracturas de un material dúctil con la presencia de cavidades y gran deformación plástica 

alrededor de la zona de fractura. Por otro lado el material con 8 pases muestra una clara fractura 

por fatiga donde se observa el inicio o nucleación de la grieta,  seguido por la propagación y 

rotura final. El hecho de que las probetas del material con 8 pases haya roto más fácilmente en 

comparación con las del material en estado de recocido para un mismo porcentaje del esfuerzo 

máximo respectivamente, se debe al hecho de que los materiales con grano ultrafino no pueden 

desarrollar una estructura característica de dislocaciones [155], mientras que en el caso de las 

estructuras de grano grande éstas desarrollan una estructura de dislocaciones especifica lo cual 

permite que existan dislocaciones alrededor de las puntas de las grietas lo que ralentiza su 

propagación. Por lo anteriormente expuesto, se demuestra que el material con ocho pases por 

ECAP no solo presenta un gran incremento en la resistencia a la fatiga sino que también esta 

resistencia se mantiene para vidas a fatiga similares con respecto al material en estado de 

recocido. 

Para entender mejor la evolución de las propiedades microestructurales de los materiales 

sometidos a fatiga, se ha analizado la evolución de la textura del material en función de las fibras 

α y γ presentes en los materiales bcc, donde una fuerte presencia de la fibra γ denota una 

tendencia hacia la recristalización del material, mientras que la presencia de las dos fibras con 

una mayor intensidad en la fibra α corresponde con una textura de un material deformado en frio 

[55].  

En la Figura 4.2.13, Figura 4.2.14 y Figura 4.2.15 se muestra la evolución de la textura del 

material para los diferentes números de ciclos tanto para el material con cero pases como para el 

material con ocho pases. Para ambas condiciones a diferentes números de ciclos se puede 

observar que se presenta un incremento en las cantidades de granos orientados hacia estas fibras 

después de haber sido sometidos a fatiga, aunque en el caso del material con cero pases después 

de fatiga la intensidad de la textura no presenta un gran incremento como el material con ocho 

pases después de fatiga como muestra la Figura 4.2.15. El principal efecto de la deformación por 

fatiga es que se presenta un incremento mayor en la fibra α que en la fibra γ, lo cual corresponde 

con la textura de un material deformado en frío producto de la deformación por tracción de 

recristalización.      
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Figura 4.2.13. Evolución de la textura del material con cero pases para diferentes ciclos por 
fatiga. 
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Figura 4.2.14. Evolución de la textura del material con ocho pases para diferentes ciclos por 
fatiga. 
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Figura 4.2.15. Evolución de las fibras de textura γ y α para las diferentes condiciones de 
ensayo de fatiga. 
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ya se ha mencionado, existe una gran dificultad para llevar a cabo este tipo de ensayos debido a 

la limitada disponibilidad de material nanoestructurado de alta calidad. De esta manera es difícil 

conseguir la geometría de la muestra requerida para los ensayos. Dicho de otra manera, no se 

podrían calcular valores de tenacidad a la fractura en deformación plana, razón por la cual hoy en 

día en la literatura no existen estos valores para materiales realmente nanoestructurados, debido a 

que no se pueden llevar a cabo ensayos estándar como flexión por tres puntos con probetas 

prismáticas conocidas como compact tension (CT) y poder comparar los resultados con los de 

metales convencionales, es decir de grano grueso.      

En este sentido, para determinar la tenacidad a fractura de estas dos muestras de material se ha 

decidido utilizar probetas tipo CNT  [198, 199, 200]. Esta técnica, utiliza un sencillo ensayo de 

tracción uniaxial de una muestra cilíndrica entallada en su zona central para estimar la tenacidad 

a fractura del material. Diversos autores proponen utilizar las probetas sin pre-fisurar por fatiga  

[198, 199, 200], mientras que en otros casos sí que justifican la necesidad de propagar la entalla 

mecanizada para que el radio de mecanizado no afecte al valor de tenacidad obtenido [202]. 

Para determinar el valor de la tenacidad a la fractura Kେ se utilizó la ecuación 4.2.6. [198]: 

Kେ ൌ
P୊

D୤
ଷ
ଶൗ
ൈ ൤1.72 ൬

D୤
d୤
൰ െ 1.27൨ ( 4.2.6) 

donde  P୊ es la carga máxima en el ensayo de tracción, d୤ y D୤ son, respectivamente, los 

diámetros de la zona entallada y no entallada de la probeta cilíndrica. Para determinar si la 

probeta ensayada está en condiciones de deformación plana, pudiendo así hablar de KIC, puede 

utilizarse la ecuación 4.2.7 [200]:  

D୤ ൒ ቆ
K୍େ
σ୷
ቇ
ଶ

 ( 4.2.7) 

siendo K୍େ el valor de tenacidad calculada y σ୷ el límite elástico del material ensayado. En la 

Figura 4.2.16 se muestran la carga empleada para romper las probetas de los dos materiales (0 y 

8 pases) para así calcular la tenacidad a la fractura,  junto al esfuerzo generado en cada material. 
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Figura 4.2.16. Curvas para calcular la tenacidad a la fractura de hierro AMRCO, a) carga-
extensión de la probeta, b) esfuerzo-deformación de ingeniería.   
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el estado de tensiones de las muestras, se comprueba que en todos los casos están bajo 

deformación plana mediante la ecuación 4.2.7.   

Tabla 4.2.3. Propiedades y dimensiones de las probetas durante el ensayo de tenacidad a la 
fractura. 
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Consultando datos bibliográficos de este mismo material y valores de tenacidad determinados 

mediante técnicas convencionales, se observa que debido a la gran plasticidad del material 

recocido la aplicación de la Mecánica de la Fractura Elástica Lineal (MFEL) resulta errónea 

dado que el material presenta un comportamiento claramente plástico, siendo necesario la 

determinación de su tenacidad a partir de criterios elasto-plásticos, como es el caso de la integral 

J. Así, si se consultan valores de tenacidad del material expresados en JIC y se transforman a 

valores de KIC a través del módulo de elasticidad del material, se obtienen valores de más de 200 

MPa.m1/2 [273], valor que resulta más creíble para este material. 

Para saber porque la plasticidad de este material no puede determinarse a través de la 

metodología de la MFEL, se analizo la curva carga-extensión extraída de los ensayos de tracción 

con muestras entalladas, Figura 4.2.17a. Así, según esta metodología, el valor crítico de KI se 

estimó a partir de la carga a la cual se produce la primera extensión medible de la grieta, PQ. Este 

valor se determina convencionalmente como el punto en el que la grieta ha propagado un 2% del 

valor inicial. Si el comportamiento fuera perfectamente elástico representaría una desviación del 

5% de la pendiente elástica de la probeta con la grieta inicial [274]. En este sentido, la norma 

ASTM E399 toma como carga de rotura para la determinación de la KIC la correspondiente a una 

extensión del 2% del valor inicial de la longitud de la grieta. Esta carga no puede ser muy 

inferior al valor máximo de carga que puede soportar la probeta sin romperse, el cual fue 

utilizado en la metodología aplicada en el presente estudio, ya que significaría que la carga de 

rotura calculada no tiene ningún significado para el cálculo de un factor de intensidad de 

tensiones crítico para la rotura, no pudiéndose considerar el material elástico y lineal. Por este 

motivo, el valor de PQ determinado tiene sentido siempre y cuando se cumpla la ecuación ( 4.2.8) 

[274]: 

௠ܲ௔௫

ொܲ
൑ 1,1 ( 4.2.8) 

donde ொܲes la carga correspondiente al punto de intersección entre la curva carga-extensión y 

una recta trazada a partir del origen con una pendiente igual al 95% de la pendiente elástica, 

mientras que ௠ܲ௔௫	es la carga correspondiente al máximo de la curva carga-desplazamiento 

[274], en este caso P୊. Los resultados de realizar estos cálculos con las curvas carga-extensión 

obtenidas con el acero ARMCO tratado térmicamente y procesado por ECAP se muestran en la 

Figura 4.2.17 y la Tabla 4.2.4. 
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Figura 4.2.17. Calculo de PQ para los dos materiales a) 0 pases, b) 8 pases. 
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comentado anteriormente, se concluye que en este caso sí que es aplicable la metodología de la 

MFEL como se muestra en la Figura 4.2.17b y la Tabla 4.2.4. 

  

Tabla 4.2.4. Valores para la condición de la MFEL para los dos materiales ensayados. 
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120º con solo 7 pasadas. Hohenwarter et al. [263], no obstante, ponen de manifiesto la gran 

anisotropía en las propiedades de tenacidad que presenta el material, obteniéndose en las 

probetas con la entalla orientada longitudinalmente, una tenacidad muy inferior, de entre 20 y 26 

MPa m1/2. 
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4.3 ESTABILIDAD TÉRMICA Y RECOCIDOS 

El análisis térmico se realizó con el propósito de conocer la estabilidad térmica del material en 

función del número de pases por ECAP. Lo que permitió observar el rango de temperaturas 

donde el material presenta recristalización convencional (inicio, 50% de recristalización y final 

de recristalización). Con base al conocimiento del rango de temperaturas de recristalización se 

establecieron temperaturas y tiempos para tratamientos de recocidos para diferentes fracciones 

de recristalización para posteriormente estudiar la ductilidad del material mediante ensayos de 

tracción uniaxial y de esta forma comparar el cambio en la ductilidad entre el material procesado 

por ECAP y el material procesado con ECAP con tratamiento térmico.  

En la Figura 4.3.1 se muestran las curvas DSC para el hierro-ARMCO procesado por ECAP para 

tres velocidades de calentamiento. Inicialmente se puede observar como los picos 

correspondientes a la recristalización del material se desplazan hacia menores temperaturas con 

el incremento en la deformación.    

 

Figura 4.3.1. Curvas de calentamiento en DSC para diferentes velocidades, a)10ºC/min, b) 
20ºC/min y c) 40ºC/min. 
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Este comportamiento es debido al hecho de que cuando un material es deformado plásticamente 

en condiciones de temperatura ambiente, la gran mayoría de energía mecánica gastada para 

deformar el material se convierte en calor, sin embargo un poco de esta energía es almacenada en 

el material en forma de defectos aumentando su energía interna [245]. De esta manera el material 

debido a la energía introducida por la deformación podría llegar a recristalizar a menores 

temperaturas con el incremento en la deformación. Los cambios de energía registrados por las 

curvas DSC provienen de varias fuentes [275] como las dislocaciones, defectos puntuales, 

límites de grano y tensiones internas asociadas, las cuales se eliminan cuando el material es 

recocido. Esto también se observa reflejado en el tamaño del pico o el área bajo la curva que 

representa la energía almacenada la cual se libera por una reacción exotérmica, que es mayor 

conforme se incrementa la deformación. 

Las curvas DSC muestran un pico exotérmico en el rango de temperatura de 325-700ºC donde se 

espera que sólo opere la recristalización. La observación de un solo pico contrasta con los 

resultados obtenidos por Scholz et al. [276] quienes encontraron 2 picos para hierro de alta 

pureza laminado en frío hasta un 80% de reducción de espesor. Estos autores encontraron que la 

energía almacenada en el pico correspondiente a la recristalización era de alrededor de 15.1 

J/mol a una velocidad de calentamiento de 20ºC/min la cual comparada con las calculadas para 

el presente material (Figura 4.3.3) es inferior a la obtenida para el material después del primer 

pase que está alrededor de 50 J/mol. Esto puede ser atribuido a la diferencia en las magnitudes de 

deformación proporcionadas por ambos procesos (laminado y ECAP). Sin embargo Scholz et al. 

[277]  también encontraron un valor de energía almacenada de 47 J/mol para un hierro con 

0.015% de niobio deformado por laminación en frío hasta una reducción en el espesor del 80%. 

Esto se puede atribuir al hecho de que los materiales con aleación presentan mayor estabilidad 

que los materiales puros y también al hecho de posible precipitación que hacen que la energía 

almacenada se incremente. El hecho de que la energía almacenada sea mayor en los materiales 

con deformación plástica severa con respecto a los materiales deformados por métodos 

convencionales está ligado con la existencia de bordes de grano de mayor energía con una alta 

densidad extrínseca de dislocaciones [83] y un gran volumen libre con una alta concentración de 

vacancias inducidas por la deformación [278] características que se presentan durante los 

procesos de deformación plástica severa.            
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Figura 4.3.2. Registro de las temperaturas de inicio, 50% recristalización y fin de la 
recristalización para diferentes velocidades de calentamiento, a) 10ºC/min, b) 20ºC/min y c) 
40ºC/min. 
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los valores de la velocidad a 20ºC/min. Se observa que la energía almacenada se incrementa con 

el incremento de la deformación. También se observa que esta energía es mayor cuando se 

incrementa la velocidad de calentamiento, lo cual se explica por la cinética del proceso. A 

velocidades de calentamiento más altas la muestra gasta menos tiempo a una temperatura 

específica y por lo tanto el proceso es realizado a una mayor temperatura. El hecho de que la 

temperatura de inicio y pico de recristalización (Figura 4.3.2) para una misma velocidad de 

calentamiento disminuyan con el incremento en la deformación es atribuido al incremento en la 

energía almacenada, lo que promueve la recristalización. Los valores de la energía almacenada 

calculados para el hierro ARMCO difieren en su magnitud en gran medida con otros valores 

obtenidos para el hierro procesado por otras técnicas de deformación plástica severa como la 

molienda mecánica donde se obtienen valores entre 1800-2800 J/mol  [279, 280, 281] y por HPT 

con una energía almacenada de 2475 J/mol para un acero con 0.7%C [282]. Esta gran diferencia 

se puede atribuir a la combinación de las grandes deformaciones junto a la presión hidrostática 

que estos procesos generan, la cual es mayor que la generada durante el proceso de ECAP.  

 

Figura 4.3.3. Energía almacenada para el hierro ARMCO procesado por ECAP. 
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calentamiento mediante la ecuación 4.3.1.  
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݈݊ ቆ
ߚ

௉ܶ
ଶቇ ൌ ܣ െ ൬

ܩ∆
ܴ ௉ܶ

൰ ( 4.3.1) 

donde   es ܣ ,es la velocidad de calentamiento (ºC/min), ௉ܶ es la temperatura pico en Kelvin ߚ 

una constante, ܴ es la constante universal de los gases (8,314 JK-1mol-1) y ∆ܩ es la energia 

aparente de activación. Esta energia de activación es calculada como la pendiente del ajuste 

lineal en un grafico ݈݊ ቀ ఉ
ು்
మቁ contra ቀ ଵ

்ು
ቁ como se muestra en la Figura 4.3.4a para los diferentes 

números de pases por ECAP. Se debe mencionar que en el gráfico no se muestran los ajustes 

para todos los pases para mayor claridad. 

 

Figura 4.3.4. Cálculo de la energía de activación, a) ajustes método Kissinger, b) energía de 
activación para los diferentes pases por ECAP. 

 

El comportamiento para el hierro ARMCO procesado por ECAP hasta dieciséis pases indica que 

el material después de seis pases muestra una reducción en la energía de activación lo que 

indicaría un comportamiento más rápido para la recristalización del material. Estos valores son 

inferiores al compararlos con los valores reportados para otros materiales como los valores 

reportados por Hazra et al. [246] para un acero libre de intersticiales, donde se encontraron 

valores de energía de activación entre 500-550 kJmol-1. Los autores atribuyeron los valores 

superiores de la energía de activación al efecto del exceso de titanio en solución sólida que 

genera un efecto de fijado en los bordes de grano por los finos precipitados de titanio. Sin 

embargo hay más acuerdo al comparar los valores obtenidos en este trabajo con los de un hierro 

de alta pureza deformado en frío como reportaron por Scholz et al. [276] quienes encontraron un 

valor de ~85kJmol-1 más de acuerdo con los valores encontrados en este estudio.  
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Para tener una mayor certeza de los valores de energía almacenada calculados, se han utilizado 

estos valores para hacer una estimación de la densidad de dislocaciones y del esfuerzo de 

fluencia usando la ecuación estándar para la energía almacenada por unidad de volumen 

(ൎ ߪ∆) ଶ) y la ecuación del incremento del esfuerzo de fluenciaܾܩߩ0.5 ൎ  como ߙ con (ߩඥܾܩߙ

una constante (0.3), ܩ el modulo de cizalladura para el hierro (82GPa) y ܾ el vector de Burgers 

para hierro bcc (0.248nm) y tomando el volumen molar del hierro como 7.11cm3 mol-1. Se puede 

observar en la Figura 4.3.5a los valores de la densidad de dislocaciones calculados en base a la 

energia almacenada para cada uno de los pases por ECAP, mientras que en la Figura 4.3.5b se 

muestran los valores del esfuerzo de fluencia calculados a partir de estos valores de 

dislocaciones. Se puede observar que aunque no existe una muy buena correlación entre los 

valores de fluencia encontrados con los ensayos de tracción y los calculados a partir de la 

densidad de dislocaciones, se debe decir que los valores obtenidos no presentan una gran 

diferencia con respecto a los de tracción, teniendo en cuenta que se ha utilizado un modelo 

simple para predecir su comportamiento, lo cual ayuda a validar los resultados obtenidos 

mediante por DSC y que además también muestra que los valores de la densidad de 

dislocaciones calculadas por medio de la energía almacenada presentan un comportamiento un 

poco diferente al observado en el apartado 4.1 ya que no se observa un comportamiento con 

tendencia a la saturación con el incremento en la deformación.   

 

Figura 4.3.5. a) Densidad de dislocaciones calculadas a partir de la energía almacenada, b) 
predicción del esfuerzo de fluencia con base a las dislocaciones calculadas por DSC. 

 

4.3.2 Energía	del	borde	de	grano	
Otro de los medios que permite hacer cálculos de la energía almacenada en el material es la 
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través del criterio basado en la diferencia de orientaciones. Así, se calcula la energía por medio 

de la contribución de las dislocaciones geométricamente necesarias usando la ecuación de Read-

Shockley [55], de manera que: 

ሻߠሺߛ ൌ ቐ
௠ߛ ݅ݏ ௢ߠ ൐ ௠ߠ

௠ߛ ൬
௢ߠ
௠ߠ
൰ ൤1 െ ݈݊ ൬

௢ߠ
௠ߠ
൰൨

݅ݏ ௢ߠ ൏  ௠ ( 4.3.2)ߠ

donde ߛ௠ ൌ 0.617Jm-2 es la energía por unida de área de un borde de grano de ángulo grande, 

௠ߠ ௢ es la diferencia de orientación del borde de grano yߠ ൌ 15° es el ángulo de diferencia de 

orientación por encima del cual la energía por unidad de área es independiente del ángulo de 

diferencia de orientación. La energía promedio del borde de grano se calcula como la suma de 

todas las diferencias de orientación de los bordes entre 2° ൑ ௢ߠ ൑ 62.8° como se muestra en la 

siguiente ecuación: 

ߛ̅ ൌ ෍ሾߛሺߠ௢ሻ݂ሺߠ௢ሻሿ
଺ଶ.଼

ଶ

 ( 4.3.3) 

con ݂ሺߠ௢ሻ representado la fracción de bordes para una diferencia de orientación dada. De esta 

manera la energía almacenada por unidad de volumen debida a la línea de dislocación es 

obtenida al multiplicar la energía promedio por unidad de área del borde ̅ߛ con el área por unidad 

de volumen (ܵ௏ ൎ 2/݀ா஼஽ donde ݀ா஼஽ es el diámetro del circulo equivalente considerando todas 

las diferencias de orientaciones entre 2° ൑ ߠ ൑ 62.8°  y representa el tamaño del subgrano [34]). 

De esta manera la energía almacenada debida a las dislocaciones se calcula como muestra la 

siguiente ecuación. 

௕ܧ ൌ ܵ௏̅ߛ ൌ
ߛ2̅
݀ா஼஽

 ( 4.3.4) 

Hay que señalar que estos valores calculados de la energía almacenada no cuentan para las 

dislocaciones de la red, sólo aplica para las GNDs. 

Los valores calculados para la energía almacenada producto de las dislocaciones 

geométricamente necesarias se muestran en la Figura 4.3.6 para cada uno de los pases por ECAP 

junto a los valores de energía volumétrica calculados por EBSD. Se aprecia un comportamiento 

creciente en los valores de la energía de bordes de grano con el incremento en la deformación, 

variando entre ~5-30Jmol-1 para el material procesado por ECAP. Estos valores son muy 

similares a los valores reportados por Choi et al. [284] para un acero libre de intersticiales con 

titanio procesado por laminación en frío hasta una reducción del 80%. Los presentes valores 
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también son similares al de un acero libre de intersticiales procesado vía ECAP por Hazra et al. 

[246] hasta 8 pases quienes mostraron un valor de 27Jmol-1 mientras que en este hierro ARMCO 

se obtuvo un valor ~25 Jmol-1. 

La Figura 4.3.6 también permite observar que existe una tendencia a la saturación de la energía 

almacenada en los borde de grano, pues después del sexto pase ya se observa que el incremento 

con la deformación es cada vez más pequeño, lo que es coherente con la saturación también 

observada tanto en el tamaño de grano como en la fracción de bordes de grano de ángulo grande. 

Sin embargo Hazra et al. [246] encontraron que después de procesar su acero libre de 

intersticiales por ECAP hasta ocho pases y someterlo a un proceso extra de deformación por 

laminación en frío hasta diferentes porcentajes de reducción de espesor (25%, 50% y 95%) 

notaron que la energía almacenada se incrementaba desde 27 Jmol-1 hasta 59.2 Jmol-1 después de 

una reducción en espesor del 95%. Esto confirma que el cambio en el proceso de deformación 

ayuda a obtener una mayor reducción en el tamaño de grano así como un incremento en la 

fracción de bordes de grano de ángulo grande permitiendo alcanzar una microestructura de 

estado estable.   

 

Figura 4.3.6. Comparación entre la energía volumétrica almacena y la energía almacenada 
por dislocaciones GND calculada por EBSD. 

 

En la Figura 4.3.6 también se observó la diferencia entre la energía volumétrica almacenada y la 

energía almacenada en los bordes de grano, lo que muestra que existen otras contribuciones a la 

energía volumétrica del material como se muestra a continuación.   
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4.3.3 Energía	de	vacantes	y	dislocaciones.	
Una de las características importantes que permiten entender la estabilidad térmica del material 

como función del grado de deformación, es el cálculo de la cantidad de vacantes generadas 

durante el proceso. La energía almacenada por las vacancias en el hierro ARMCO se representa 

como la diferencia entre la energía total almacenada (área bajo el pico de la curva de DSC), la 

energía del borde de grano asociada a las GND y la energía asociada con las dislocaciones 

(energía calculada por medio de las dislocaciones calculadas en el capítulo 1) de acuerdo con la 

ecuación 4.3.5 [285]. 

ௌܧ ൌ ௗܧ ൅ ௕ܧ ൅ ௏ܧ ∴ ௏ܧ ൌ ௌܧ െ ௗܧ െ  ௕ ( 4.3.5)ܧ

La contribución de la energía de las dislocaciones en el interior de los grano/subgranos puede 

estimarse si se desprecia la energía del núcleo de la dislocación y si se asume elasticidad 

isotrópica. En este caso la energía por unidad de longitud de una dislocación lineal está dada 

aproximadamente por [245]:   

ௗ௜௦௟௢௖௔௖௜ó௡ܧ ൌ
ଶܾܩ

݇ߨ4
݈݊ ቀ൫ܾඥߩ൯

ିଵ
ቁ ( 4.3.6) 

donde ܩ es el módulo de cizalladura para hierro α, ܾ es el vector de Burger, ݇ denota el 

promedio aritmético de 1 y ሺ1 െ  el coeficiente de Poisson para el hierro. En ݒ ሻ siendoݒ

consecuencia, la energía almacenada (Ed) para una densidad de dislocaciones (ߩ) es: 

ௗܧ ൌ  ௗ௜௦௟௢௖௔௖௜ó௡ ( 4.3.7)ܧߩ

Sin embargo, esta relación solo se cumple si las dislocaciones están dispuestas de tal manera que 

los campos de esfuerzos de otras dislocaciones son detectados. Por lo tanto las energías de las 

dislocaciones en materiales reales no se representan enteramente por consideraciones tan 

sencillas puesto que, las dislocaciones en metales moderadamente trabajados están apiladas e 

intrincadas. Acorde a la teoría de dislocaciones la energía de una dislocación depende de su 

entorno y es más alta, por ejemplo, en condiciones de apilamiento y más baja cuando están 

ordenadas en una celda o en la pared de subgranos. Pero en muchos casos donde solamente son 

necesarios valores aproximados de la energía de dislocaciones se puede asumir como válidos los 

valores calculados en el capítulo 1 para así tener una idea de la energía producto de las vacancias 

del material. 
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En la Tabla 4.3.1 se muestran los valores de la energía de dislocaciones. Conociendo estos 

valores es posible determinar la energía asociada a las vacancias mediante la ecuación ( 4.3.5), y 

de esta manera a través de la ecuación ( 4.3.8) [246] calcular la concentración de vacancias en el 

material para el diferente número de pases. 

௏ܧ ൌ ௏ܥ ∗ 1.4ܸ݁ ( 4.3.8) 

donde  ܥ௏ representa la concentración de vacancias, mientras que 1.4ܸ݁ corresponde a la energía 

para la formación de vacancias en hierro α [245]. 

Los valores de la energía asociada a las dislocaciones en el interior de los grano/subgranos 

muestran valores inferiores que los reportados para otros materiales. Así para un acero libre de 

intersticiales se han reportado valores de 56-133 Jmol-1 después de 8 pases por ECAP más 

deformación adicional por laminación en frío. Sin embargo al compararlos con los valores 

obtenidos por Higuera et al. [286] para un cobre de alta pureza bajo las mismas condiciones de 

procesamiento (ruta BC y geometría de matriz) se encuentran valores similares, siendo las 

energías del hierro Armco un poco mayores.  

Tabla 4.3.1. Energía de dislocaciones  

 

La evolución de la concentración de vacancias así como la energía almacenada asociada a ellas 

se muestra en la Figura 4.3.7 para los diferentes números de pases. La energía almacenada 

producto de las vacancias muestran un comportamiento creciente con el incremento en la 

deformación variando entre 40-110J/mol para los diferentes pases por ECAP, y representa de 

esta manera la mayor contribución a la energía total almacenada. De esta manera la 

Pases de 
ECAP

Densidad de dislocaciones 
[m‐2]

Ed
[J/mol]

0 6,15E+13 1,01

1 2,96E+14 4,26

2 4,72E+14 6,50

3 6,00E+14 8,06

4 6,94E+14 9,19

5 7,45E+14 9,80

6 7,97E+14 10,41

7 8,65E+14 11,21

8 9,02E+14 11,63

16 8,80E+14 11,39
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concentración de vacancias muestra un comportamiento similar con valores que van desde 2x10-

4 hasta 8x10-4 a medida que se incrementa la deformación. Las vacancias son producidas 

constantemente en gran cantidad como un subproducto de la deformación plástica.  

Las vacancias juegan un papel importante en los procesos de aniquilación de dislocaciones, de 

manera que si la difusión de vacantes es más difícil, la aniquilación de dislocaciones disminuirá, 

y en consecuencia la velocidad de endurecimiento por deformación se incrementará [262]. El 

comportamiento observado en la Figura 4.3.7 muestra que el gran incremento en la 

concentración de las vacantes se produce durante los primeros pases del proceso ECAP sin 

observarse un comportamiento de saturación tan claro con el incremento en la deformación como 

en el caso de la densidad de dislocaciones, lo cual confirma que el comportamiento en la 

evolución de la densidad de dislocaciones calculadas en el capítulo 1 presente una tendencia a 

saturase con la deformación. Esto se debe a que al incrementar la concentración de vacantes 

también se incrementa su movilidad, lo que evita que se acumulen las dislocaciones en mayor 

número generando su aniquilación. Este proceso de aniquilación de dislocaciones ha sido 

demostrado ser más fuerte en ECAP que en otros procesos como HPT ya que la aniquilación de 

vacancias se hace más difícil cuando hay involucradas mayores tensiones hidrostáticas las cuales 

impiden el movimiento de las vacancias [205].   

En la Tabla 4.3.2 se muestra el resumen de las energías junto a la evolución de los parámetros 

más importantes utilizados en el cálculo de cada una de estas energías con el incremento en el 

número de pases. Se puede apreciar claramente como en todas las energías se sigue el mismo 

comportamiento de un fuerte incremento en su magnitud durante las primeras etapas de 

deformación (hasta el cuarto/quinto pase) seguida por una tendencia hacia la saturación. 

 

Figura 4.3.7. Concentración de vacancias para diferente números de pases. 
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Comportamiento que se corresponde con la saturación observada en la evolución 

microestructural tanto del tamaño de grano como de la fracción de límites de grano de ángulo 

grande mediante el proceso ECAP. La mayor contribución a la energía almacenada del material 

proviene de la energía de las vacantes, ya que el aporte de otro tipo de fuente a la energía del 

material como precipitados se descarta en el presente caso. Se ha registrado en el trabajo de 

Hazra et al. [246] que el aporte de energía por la precipitación de TiC y FeTiP es la fuente que 

mayor energía aporta en un acero libre de intersticiales bajo deformación plástica severa.      

Tabla 4.3.2. Resumen energías calculadas. 

 

 

4.3.4 Tratamientos	térmicos	de	recocido	para	aumento	de	la	ductilidad.	
Continuando con el estudio de la estabilidad térmica y basados en las propiedades mecánicas del 

material, que muestran que a medida que el material gana resistencia pierde ductilidad, y 

pretendiendo mejorarla, se decidió efectuar un estudio microestructural y mecánico más amplio 

del material con dieciséis pases por ECAP. Para llevarlo a cabo se diseñaron tratamientos 

térmicos de recocido a diferentes temperaturas y tiempos de mantenimiento buscando obtener 

diferentes fracciones de granos recristalizados, ya que es bien conocido que una las formas de 

mejorar las propiedades de ductilidad de los materiales de grano ultrafino es mediante adecuados 

tratamientos térmicos que permitan obtener una microestructura de granos heterogénea, es decir 

una combinación de granos de tamaño grande y pequeño o más conocida como bimodal [134, 

135]. 

Para establecer las temperaturas y tiempos de los recocidos primero se obtuvieron las curvas de 

fracción recristalizada a partir de los picos de recristalización de las curvas de DSC teniendo en 

cuenta que la temperatura pico corresponde al 50% de recristalización para el material después 

de dieciséis pases. Las curvas de fracción recristalizada se muestran en la Figura 4.3.8a para las 

tres velocidades de calentamiento empleadas durante los ensayos de DSC.     

Tamaño 

subgrano 

[μm]

% HAGB Eb [J/mol]
Densidad de 

dislocaciones [m
‐2
]

Ed [J/mol]

0 67,24 95,4 0,13 6,15E+13 1,01 1,14 8,42E‐06

1 1,0732 8,8 5,21 2,96E+14 4,26 47,34 3,50E‐04

2 0,88 18,0 6,95 4,72E+14 6,50 57,93 4,29E‐04

3 0,47 33,0 14,4 6,00E+14 8,06 69,96 5,18E‐04

4 0,35 42,3 20,9 6,94E+14 9,19 67,43 4,99E‐04

5 0,34 59,0 21,9 7,45E+14 9,80 76,38 5,65E‐04

6 0,273 58,6 27,9 7,97E+14 10,41 97,49 7,22E‐04

7 0,33 67,3 22,8 8,65E+14 11,21 78,09 5,78E‐04

8 0,31 59,5 24,9 9,02E+14 11,63 103,88 7,69E‐04

16 0,28 75,4 28,6 8,80E+14 11,39 109,64 8,12E‐04

133,50

152,09

98,00

107,39

103,87

120,32

126,16

Energía almacenada 

vacantes               

EV [J/mol]

Concentración 

vacancias‐CV 

[fracciones de mol]

Valor medio Energía 

almacenada DSC        

ES [J/mol]

Pases por 

ECAP

Energía almacenada bordes de grano 

Eb [J/mol]

Energía almacenada 

dislocaciones Ed [J/mol]

‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐

67,26

76,58
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La obtención de las curvas de tiempo-temperatura para tres diferentes fracciones de 

recristalización (10%, 30% y 50%) se realizaron mediante la aproximación de la ley de Avrami 

la cual establece la relación entre la fracción recristalizada y el tiempo necesario para poder 

alcanzar dicha fracción para una temperatura determinada. Para esto se determinó inicialmente el 

exponente de Avrami mediante una regresión lineal de la fracción recristalizada contra el tiempo 

como se muestra en la Figura 4.3.8b. Con base en la ecuación de Jonson-Mehl-Avrami se 

establecieron los tiempos  para las diferentes fracciones de recristalización (t0.5, t0.3 y t0.1). 

ܺ஽ோ௑ ൌ 1 െ ݌ݔ݁ ൤െ݈݊2 ൤
஺ݐ
଴.ହݐ

൨
௡ಲ
൨ ( 4.3.9) 

siendo ݐ଴.ହ el tiempo correspondiente al 50% del volumen recristalizado. Para poder expresar ݐ 

en términos absolutos es necesario determinar ݐ଴.ହ, para lo cual se utiliza una ecuación general 

del tipo Arrhenius como se muestra en la ecuación 4.3.10  [287]. 

଴.ହݐ ൌ ݇௧଴.ହߝሶ௠೟బ.ఱ݁݌ݔ ൬
ܳ௧଴.ହ
ܴܶ

൰ ( 4.3.10) 

siendo ݇௧଴.ହ una constante. Así combinando las ecuaciones 4.3.9 y 4.3.10 se logra establecer las 

curvas tiempo temperatura para diferentes fracciones de recristalización como se muestra en la 

Figura 4.3.8c. 

Con base a los anteriores resultados, las temperaturas y tiempos de los tratamientos térmicos 

efectuados se resumen en la Tabla 4.3.3 y posteriormente se evaluaron las microestructuras 

generadas por cada uno de ellos mediante EBSD y se realizaron medidas de dureza y de 

resistencia mediante ensayos de tracción uniaxial. Las microestructuras obtenidas se resumen en 

la Figura 4.3.9 y Figura 4.3.10 para los recocidos con las temperaturas de 350°C y 400°C 

respectivamente. Mientras que las mediciones de la resistencia mecánica se muestran en la 

Figura 4.3.11.  

 



RESULTADOS Y DISCUSIÓN 

250 
 

 

Figura 4.3.8. a) Curvas de fracción recristalizada como función de la temperatura, b) ajuste 
para el cálculo del exponente de Avrami y c) curvas tiempo-temperatura para tres fracciones 
distintas de recristalización. 

 

Tabla 4.3.3. Condiciones de recocido 
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durante el recocido para dar lugar a una microestructura de granos mucho más equiáxica. Este 

efecto también se puede ver reflejado en la evolución del tamaño de grano del material, ya que 

para el material con recocido a 350ºC se presenta un incremento con el tiempo de recocido de 

0.5-0.56-0.58μm, mientras que para el material a la temperatura de 400ºC el crecimiento en el 

tamaño del grano promedio es de 0.62-0.64-0.66μm partiendo de un tamaño inicial promedio 

para la muestra de dieciséis pases de 0.39μm. 

Este crecimiento en el tamaño promedio del grano se puede ver también reflejado en la 

reducción de la resistencia del material como se muestra en la Figura 4.3.11. En términos de 

resistencia mecánica el material presenta una reducción tanto en el esfuerzo de fluencia como en 

el esfuerzo máximo a medida que se incrementa la temperatura y el tiempo del recocido.  

Además la dureza en el material recocido a 450ºC muestra una reducción más pronunciada que 

la del material tratado a 350ºC como se muestra en la Figura 4.3.11b, lo cual ratifica también el 

mayor crecimiento del grano experimentado por el material a 400ºC y está de acuerdo con el 

comportamiento observado por Hazra et al. [288] para un acero libre de intersticiales sometido a 

diferentes recocidos, quienes observaron que a mayores temperaturas se obtiene similares 

durezas en tiempos más cortos.  

Los tratamientos térmicos llevan a un incremento en el tamaño de grano, más considerable en el 

presente material que en el hierro ARMCO procesado por HPT por Ivanisenko et al [289] en 

donde no reportan tamaños de grano menores a 0.32 μm incluso después del recocido a 500ºC 

durante una hora, lo cual se podría atribuir a la mayor reducción de tamaño alcanzada antes del 

tratamiento, ya que reportan un tamaño menor a 0.2 μm después de deformar el material por 

HPT.   
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Figura 4.3.9. Microestructuras del material luego de recocidos a 350ºC a diferentes tiempos. 
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Figura 4.3.10. Microestructuras del material luego de recocidos a 400ºC a diferentes tiempos. 
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Figura 4.3.11. Propiedades del material con dieciséis pases por ECAP y luego de recocido, a) 
curvas de tracción, b) evolución de la dureza con la temperatura y tiempo de recocido. 
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semicircular donde el esfuerzo crítico para esta condición puede aproximarse por la siguiente 

expresión [291]:  

߬௖௥í௧௜௖௢ ൌ
ܾܩ

ሺ1ܮߨ2 െ ሻݒ
൤൬1 െ

ݒ3
2
൰ ݈݊ ൬

ܮ
ܾ
൰ െ 1 ൅

ݒ
2
൨ ( 4.3.11) 

donde ܩ es el módulo de corte, ܾ es el vector de Burgers, ݒ es la relación de Poisson y ܮ es la 

distancia promedio de dislocación, donde para tamaños de grano promedio mayores a 100nm, ܮ 

puede aproximarse a ିߩଵ/ଶ siendo ߩ la densidad de dislocaciones [292]. Por lo tanto el esfuerzo 

de fluencia de los materiales de grano ultrafino puede ser expresarse como: 

௒ߪ ൌ ଴ߪ ൅  ௖௥í௧௜௖௢ ( 4.3.12)߬ܯ

siendo ߪ଴ el esfuerzo de fricción y ܯ el factor de Taylor. Usando las dos ecuaciones anteriores se 

puede estimar el esfuerzo de fluencia del material procesado por ECAP hasta dieciséis pases, 

teniendo en cuenta que ܩ ൌ ܾ ,ܽܲܩ82 ൌ 2,48 ∗ 10ିଵ଴݉, ߩ ൌ 9 ∗ 10ଵସ݉ିଶ calculada por 

difracción de rayos X, ݒ ൌ ܯ ,0,23 ൌ 2,78 para una estructura BCC y ߪ଴ ൌ  Con .[293] ܽܲܯ76

estos valores el esfuerzo encontrado es de 891 MPa, muy similar al esfuerzo encontrado por 

medio del ensayo de tracción como se muestra en la Tabla 4.3.4 por lo que el modelo del arqueo 

de las dislocaciones daría una aproximación buena del comportamiento a fluencia para el hierro 

ARMCO deformado hasta dieciséis pases. 

Es conocido que la recuperación dinámica juega un papel importante en la ausencia del 

comportamiento de endurecimiento por deformación y en el estado estable de prolongada 

deformación plástica de los materiales de grano ultrafino. Esto se debe a que durante la 

deformación, las dislocaciones que causan deformación o tensión intragranular están atrapadas 

en los bordes de grano. En ese caso, la cinética de la recuperación dinámica está asociada con la 

extensión del agrupamiento de las dislocaciones en los bordes de grano de la red. De acuerdo con 

Valiev, Lian y Lojkowski [110, 291, 294] el cambio en la densidad de dislocaciones durante la 

recuperación dinámica mediante la extensión del agrupamiento de dislocaciones en los bordes de 

grano se puede describir mediante la ecuación ( 4.3.13): 

ߩ݀
ݐ݀

ൌ
ሷߙ ሶߝ
ܾ݀

െ
ߩ
ߜ

 ( 4.3.13) 
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donde ߝሶ es la velocidad de deformación, ݀ el tamaño de grano y ߜ es el tiempo característico 

para la extensión del agrupamiento de las dislocaciones en los bordes de grano. En un estado de 

deformación estacionario,  es  decir donde 
ௗఘ

ௗ௧
ൌ  :es ߜ ,0

ߜ ൌ
ܾ݀ߩ
ሷߙ ሶߝ

 ( 4.3.14) 

Para este caso ߩ ൌ 9 ∗ 10ଵସ݉ିଶ, ܾ ൌ 2,48 ∗ 10ିଵ଴݉, ߙሷ ൌ ሶߝ ,2,4 ൌ ݀ ଵ yିݏ0.003 ൌ 0,39 ∗

10ି଺݉ se obtiene que ߜ ൌ  Para el material con dieciséis pases el tiempo de deformación .ݏ12.1

(deformación total del material dividido por la velocidad de deformación utilizada en el ensayo) 

está alrededor de 70.2ݏ, por lo tanto las dislocaciones que contribuyen a la deformación 

intragranular y están atrapadas en los bordes de grano tienen tiempo suficiente para propagarse 

dentro de los bordes de grano durante la deformación, lo que lleva a la no acumulación de 

dislocaciones, y por consiguiente, al no endurecimiento por deformación. Después de recocido, 

la densidad de dislocaciones disminuye y por lo tanto ߜ en la ecuación 4.3.14 también disminuye 

incluso si el crecimiento en el tamaño de grano es despreciable. Sin embargo, el tiempo de 

deformación en las muestras recocidas puede incrementarse debido al mayor alargamiento. Por 

lo tanto no es sorprendente que no se haya observado un gran endurecimiento por deformación 

en las muestras recocidas. 

Existe otra explicación alternativa para la falta de endurecimiento por deformación de los 

materiales de grano ultrafino de acuerdo con Valiev et al. [110]. En los materiales de grano 

ultrafino, solamente una pequeña cantidad de dislocaciones contribuyen a la deformación 

intragranular. Para el material con recocido a 400ºC con una hora de mantenimiento se registró 

un tamaño de grano promedio de 0.66μm, con un alargamiento total del 28% lo cual podría 

aproximarse a una deformación individual por grano de ~0.18 μm. Esto requeriría del 

deslizamiento de 725 dislocaciones (ܾ ൌ 2,48 ∗ 10ିଵ଴݉)  lo que significaría que 8-9 

dislocaciones por segundo se movieran a través de un grano durante el tiempo de deformación de 

85s. Esto es un valor pequeño que no permitiría visualizar un gran endurecimiento por 

deformación. Sin embargo este valor es mayor que el reportado por Park et al. [258] para un 

acero de bajo de carbono procesado por ECAP hasta 4 pases y recocido a 480ºC por 72 horas. 

Ellos reportaron que habría un movimiento de 2-3 dislocaciones por segundo para un tiempo de 

deformación de 152s. Esta podría ser la razón de que en el presente material después del 

recocido exista una pequeña mejora en la capacidad de endurecimiento por deformación del 

material como se mostró en la Figura 4.3.11a.    



RESULTADOS Y DISCUSIÓN 

257 
 

La estabilidad térmica de la microestructura del material con dieciséis pases recocida a dos 

diferentes temperaturas, se estudió mediante la cinética del crecimiento del grano. Bajo 

condiciones de recocido isotérmicas, el crecimiento del grano puede ser descrito por la ecuación 

general [55, 295]: 

݀ଵ/ே೒ െ ݀଴
ଵ/ே೒ ൌ ݐ଴ܭ ݌ݔ݁ ൬െ

ܳ
ܴܶ

൰ ( 4.3.15) 

donde ݀ representa el tamaño de grano para un tiempo de recocido determinado, ݀଴ hace 

referencia al tamaño de grano inicial, ௚ܰ es el exponente de crecimiento de grano, ܭ଴ es una 

constante cinética, ݐ el tiempo del recocido, ܳ la energía de activación para el crecimiento del 

grano y ܴܶ es la constante universal de los gases y la temperatura de recocido. El exponente de 

crecimiento de grano se determina como la pendiente en un grafico doble logarítmico del tamaño 

de grano contra el tiempo de recocido.  En la Figura 4.3.12 se muestran los valores de los 

exponentes de crecimiento de grano para las dos temperaturas de recocido. Estos valores 

encontrados son muy bajos, ya que se reportan en la literatura que los valores de ܰ para 

materiales de una sola fase están en el rango de 0.1-0.5 [296].  

 

Figura 4.3.12. Cálculo del exponente del crecimiento del grano. 
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térmico, se realizó un estudio más detallado desde el punto vista estadístico del tamaño de grano 
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manera aprovechando las características de esta distribución se analizan las colas de la función 

para poder establecer los granos de tamaño grande. Para ello se consideran como granos grandes 

aquellos que satisfagan la condición de valores superiores a la suma del valor de la media más 

dos veces el valor de la desviación estándar. En la Figura 4.3.13 se muestra el ajuste del método 

para la muestra de dieciséis pases luego del recocido de una hora.   

 

Figura 4.3.13. a) Ajuste de la distribución del tamaño de grano a una función log-normal, b) 
aplicación del criterio para la separación de granos de tamaño grande de los granos de 
tamaño ultrafino. 
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los recocidos para las dos temperaturas y los diferentes tiempos. Con base a estos resultados de 

tamaño de grano grande se ha recalculado el exponente de crecimiento de grano como se muestra 

en la Figura 4.3.14. En esta figura se muestra que el coeficiente de crecimiento de grano es 

mucho mayor en especial para el material recocido a 400ºC donde se encontró un valor de 

exponente de 0,16 el cual está de acuerdo con los valores reportados para materiales de una sola 

fase [258, 296] mientras que para el material recocido a 350ºC se encontró un valor de 0,05. Esto 

muestra que el material recocido a 400ºC presenta un microestructura mixta compuesta por 

granos no recuperados y de granos recuperados, mientras que en la muestra recocida a 350ºC los 

granos grandes aún no se han recuperado totalmente. Este comportamiento es muy similar al 

encontrado por Park et al. [296] para un acero de bajo contenido de carbono procesado por 

ECAP hasta 8 pases donde encontraron valores del exponente de crecimiento de grano de 0,2 y 

0,07 para los tamaños de grano recuperados y no recuperados respectivamente. Los bajos valores 

del exponente de crecimiento del grano alejados del valor ideal de 0,5 [296]  pueden atribuirse a 

varios factores como la baja temperatura de recocido, así como factores que afectan en gran 

medida los valores de ܰ como la distribución del tamaño de grano, el estado de tensiones 

internas y las características de los bordes de grano entre otros [298].       

 

Figura 4.3.14. Recalculo del exponente de crecimiento considerando los granos de tamaño 
grano de acuerdo a la metodología planteada por Cabrera et al [297]. 
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Para terminar con el análisis de este capítulo se muestra el efecto del tratamiento térmico sobre la 

textura del material, para lo cual se recuerda que las principales componentes de la textura 

producto de la recristalización se localizarían sobre las fibras γ y α siendo las componentes sobre 

la fibra γ más fuertes que las de la fibra α después de recristalización como se ha indicado en el 

capítulo 1. En la Figura 4.3.15 a Figura 4.3.17 se pueden observar los cambios en la textura del 

material con 16 pases después de los diferentes tratamientos térmicos de recocido que se han 

llevado a cabo. Inicialmente se puede observar que con el tratamiento térmico de recocido se 

incrementa la cantidad de grano orientados en la dirección de la fibra γ siendo mayor la fracción 

a medida que se incrementa el tiempo de mantenimiento durante el recocido y la temperatura.  

En la Figura 4.3.17a, se puede apreciar claramente el incremento en la intensidad de la fibra γ 

después de los tratamientos térmicos de recocido, destacándose las componentes ሺ111ሻሾ12ത1ሿ y 

ሺ111ሻሾ1ത1ത2ሿ. También se puede apreciar que la intensidad de las componentes es mayor en el 

material recocido a 400°C que en el material recocido a 350°C para el mismo porcentaje de 

recristalización esperado, lo que demuestra que el incremento en la temperatura influye más que 

el tiempo del tratamiento. Lo anteriormente expuesto es coherente con el comportamiento 

observado en el incremento del tamaño de grano, donde los materiales recocidos a 400°C 

mostraron un mayor incremento. Con respecto a la fibra α se observa claramente una 

disminución notable de su intensidad, la cual antes de los recocidos para el material con 16 pases 

ya presentaba un comportamiento menor con respecto al de la fibra γ producto de la deformación 

introducida por ECAP la cual genera una textura diferente registrando sus mayores intensidades 

en componentes que no se encuentran dentro de la orientación de la fibra α.  

 



RESULTADOS Y DISCUSIÓN 

261 
 

 

Figura 4.3.15. Representación de la textura del material con 16 pases y recocido a 350°C para 
diferentes tiempos, generando diversos % de recristalización (10, 30 y 50%). 
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Figura 4.3.16. Representación de la textura del material con 16 pases y recocido a 400°C para 
diferentes tiempos, generando diversos % de recristalización (10, 30 y 50%). 
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Figura 4.3.17. Evolución de las fibras γ y α para el material con 16 pases antes y después del 
tratamiento térmico. 
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4.4 ESTUDIO DEL ENDURECIMIENTO POR DEFORMACIÓN Y MODELIZACIÓN 

DE LA CURVA DE FLUENCIA. 

Para el estudio del endurecimiento por deformación se utilizaron diferentes modelos y análisis 

como los propuestos por Hollomon, Ludwik, Swift, la relación modificada de Hall-Petch donde 

se tiene en cuenta las diferentes contribuciones a la resistencia del material, el modelo propuesto 

por Bergström basado en la evolución de la densidad de dislocaciones con la deformación, el 

modelo de la densidad de dislocaciones móviles e inmóviles propuesto inicialmente por Malygin 

y mejorado por Mayer, el modelo propuesto por Estrin y modificado por Tóth que describe el 

endurecimiento del material en la etapa IV por medio de la evolución en la fracción volumétrica 

de paredes celulares y finalmente se plantea un modelo que describe la evolución de los bordes 

de grano de ángulo grande.     

Los materiales de grano ultrafino presentan una desventaja mecánica, como ya se ha mencionado 

en el apartado 4.3, esto es la falta de endurecimiento por deformación, como resultado de que el 

tamaño de grano se puede comparar con el camino libre medio para el movimiento de las 

dislocaciones [299]. La falta de endurecimiento promueve una muy limitada ductilidad 

homogénea, y ya que el endurecimiento por deformación está directamente asociado con la 

capacidad de conformado, su estudio es muy importante para establecer los mecanismos 

responsables de este fenómeno.     

En este capítulo se presentan diferentes modelos aplicados al análisis de la deformación plástica 

del material procesado por ECAP con diferentes pases y además se propone un modelo que 

describe la evolución de los límites de grano de ángulo grande y pequeño basado en el 

conocimiento de los exponentes de endurecimiento por deformación calculados con el modelo de 

Hollomon. 

4.4.1 Aplicación	del	modelo	de	Hollomon.		
Para el modelo de Hollomon se estudiaron las zonas plásticas con deformación homogénea para 

cada uno de los materiales procesados por ECAP mediante ensayos de tracción uniaxial, y 

además también se utilizó el modelo para analizar la curva de fluencia del proceso utilizando la 

ecuación ( 2.2.11) descrita en el capítulo 2. La aplicabilidad de esta ecuación a una curva 

experimental puede verificarse en un gráfico esfuerzo-deformación en un diagrama doble 

logarítmico. En la Figura 4.4.1 se muestra la aplicación del modelo de Hollomon para cada unos 

de los materiales antes y después de ECAP, así como su ajuste a los datos experimentales.  
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Figura 4.4.1. Modelo Hollomon, a) cálculo del exponente de endurecimiento por deformación, 
b) ajuste del modelo a las curvas experimentales.  
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4.4.1b. El modelo de Hollomon también ha sido aplicado a la curva de fluencia del proceso de 

ECAP, y de igual manera se ha calculado el exponente de endurecimiento por deformación para 

el proceso, como se muestra en la Figura 4.4.2.  
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Figura 4.4.2. Aplicación modelo Hollomon a la curva de fluencia del proceso ECAP. a) 
Regresión lineal, b) ajuste del modelo. 

 

Los valores del exponente de endurecimiento por deformación para cada pase por ECAP y para 

la curva del proceso se resumen en la Figura 4.4.3. Se puede observar que la evolución del 

exponente de endurecimiento por deformación para cada uno de los pases muestra un 

comportamiento en el que hay un incremento hasta el primer pase, seguido por una inmediata 

disminución hasta el quinto pase, donde nuevamente se observa un ligero incremento seguido 

por su estabilización a partir del octavo pase. 

 

Figura 4.4.3. Exponentes de endurecimiento por deformación calculados a partir de la 
ecuación de Hollomon para cada uno de los materiales después de ECAP, así como para la 
curva de fluencia del proceso. 
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El incremento inicial en el exponente de Hollomon hasta el primer pase puede atribuirse al gran 

incremento en la cantidad de dislocaciones generadas por la gran deformación plástica 

introducida por el proceso de ECAP, ya que de acuerdo con el trabajo de Benito et al. [300], el 

hierro ARMCO con sólo una deformación de 6% en tracción puede alcanzar un incremento en la 

densidad de dislocaciones de un orden de magnitud al pasar de ~4x1013m-2 en estado inicial hasta 

~1.3x1014m-2. Es de esperar por lo tanto un gran incremento después de un pase por ECAP, el 

cual de acuerdo con la geometría de la matriz utilizada puede introducir un valor de deformación 

verdadera de ~1.   

La gran reducción observada en el exponente de Hollomon después del primer pase y hasta el 

quinto pase podría atribuirse a la presencia de una microestructura heterogénea (fracciones 

similares de LAGB y HAGB como se mostró en el capítulo 1), además de que hay una reducción 

en el tamaño de grano, lo que hace que exista menos libertad para el movimiento de las 

dislocaciones. El nuevo pequeño incremento en el exponente de Hollomon hasta el octavo pase 

con su estabilización hasta el dieciseisavo pase alrededor de 0.02, se puede atribuir a la 

naturaleza de la microestructura a partir de estos pases, donde se presenta un predominio en la 

fracción de los límites de grano de ángulo grande, por lo que se puede decir que la 

microestructura se ha regenerado con un tamaño de grano mucho más pequeño, como resultado 

del nuevo arreglo de dislocaciones las cuales promueven una alta fracción de límites de grano de 

ángulo grande. Los valores del exponente de Hollomon encontrados para el hierro ARMCO 

procesado por ECAP son similares a los valores reportados por Mejia et al. [301] para un acero 

con 0.18% de carbono después de deformación en frio. 

Finalmente para el análisis de la curva de fluencia del proceso de ECAP se puede ver como el 

exponente de Hollomon presenta un valor mayor que el de cualquiera de los pases por ECAP 

como se muestra en la Figura 4.4.3, lo que se puede explicar por la diferencia en los procesos de 

deformación, ya que mediante un ensayo de tracción se llega al fallo del material y la 

deformación es muy localizada, mientras que gracias a las bondades del proceso ECAP como se 

sabe los materiales conservan sus dimensiones durante la deformación y de acuerdo a las 

condiciones de ensayo (temperatura, velocidad de deformación, geometría de matriz) así como el 

tipo de material a ensayar, los materiales no deberían experimentan fracturas. Este valor elevado 

permite ver como el material presenta un comportamiento creciente en cuanto a la resistencia a 

medida que más deformación es introducida en el material.  
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4.4.2 Aplicación	del	modelo	de	Ludwik.		
Ludwik propuso en 1909 [9], una relación empírica como se mostró en la ecuación ( 2.2.9). 

Crussard y Jaoul [10] identificaron la posibilidad de determinar los parámetros de 

endurecimiento por deformación ܭ௅, y ݊௅ en un diagrama doble logarítmico que expresa la 

diferenciación del esfuerzo con respecto a la deformación contra la deformación (conocido como 

el análisis diferencial de Crussard-Jaoul (C-J)). Ya que el modelo propuesto por Hollomon no 

permite obtener gran información sobre la zona plástica con deformación homogénea, los 

análisis de Crussard-Jaoul basados en la ecuación de Ludwik y Swift permiten identificar la 

existencia de varias pendientes (diferentes exponentes de endurecimiento por deformación) 

dentro de la zona plástica con endurecimiento por deformación. La Figura 4.4.4a y Figura 4.4.5a 

muestran la aplicación del análisis de C-J y el análisis modificado de C-J, donde claramente se 

observa la existencia de dos exponentes de endurecimiento por deformación. También se puede 

observar en la Figura 4.4.4b y Figura 4.4.5b que los dos análisis presentan un muy buen ajuste a 

las curvas experimentales. 

4.4.3 Aplicación	del	modelo	de	Swift.		
Ya que la ecuación de Hollomon tiene solamente dos parámetros, ésta ha sido reportada como 

muy simple para describir el comportamiento del rango completo de algunos metales. Una 

década después, Swift [12] propuso otra ecuación, introduciendo un parámetro ߝ଴, el cual tiene 

en cuenta una posible pre-deformación como se mostro en la ecuación ( 2.2.12) del apartado 2. 

El caso de la ecuación de Swift es una buena aproximación, si la curva esfuerzo-deformación es 

lineal en un gráfico doble logarítmico de la diferenciación del esfuerzo con respecto a la 

deformación contra el esfuerzo. Basados en la ecuación de Swift, los parámetros ܭௌ, y ݊ௌ pueden 

ser determinados por el ajuste de la ecuación ( 2.2.13) a una línea recta (conocido como el 

análisis modificado de Crussard-Jaoul (C-J)) [13]. 

Por otro lado, ha sido reportado en literatura [13, 299, 302] que el análisis modificado de C-J es 

más sensible a la microestructura que los dos análisis anteriores. Además, se ha destacado la 

facilidad que tiene este modelo para diferenciar las diferentes etapas de endurecimiento por 

deformación de materiales como Al, Cu y aceros con diferentes microestructuras [13, 299, 302, 

303].  
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Figura 4.4.4. Análisis C-J. a) Cálculo de exponentes de endurecimiento, b) ajuste del modelo. 
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pase se observa un valor constante. Esta saturación podría atribuirse a la ocurrencia simultánea 

de aniquilación y multiplicación de dislocaciones lo que lleva a la saturación en la densidad de 

dislocaciones, circunstancia bajo la cual el esfuerzo de fluencia se saturaría también [305].   

 

 

Figura 4.4.5. Análisis modificado de C-J. a) Cálculo de exponentes de endurecimiento, b) 
ajuste del modelo. 

 

5,5 6,0 6,5 7,0
5

6

7

8

9

10

11

ln 

ln
 d
/

d


 C-J modificado 1era parte  2da parte
                  0P
                  1P
                  2P
                  3P
                  4P
                  5P
                  6P
                  7P
                  8P
                  16P

0,00 0,05 0,10 0,15 0,20
200

400

600

800

1000



 
[M

P
a]

 C-J modificado 1era parte   2da parte
                                                                        0P  

                                                                        1P
                                                                        2P
                                                                        3P
                                                                        4P  

                                                                        5P
                                                                        6P 

                                                                        7P
                                                                        8P 

                                                                        16P 

 

0,005 0,010
600

700

800

900

a)

b)



RESULTADOS Y DISCUSIÓN 

272 
 

Tabla 4.4.1. Exponentes de endurecimiento por deformación calculados por tres análisis 
diferentes. 

 

Que los materiales de grano ultrafino presenten una pequeña deformación plástica uniforme a 

temperatura ambiente, ha sido confirmado en varios materiales como Cu, Ti y Ni [144, 306]. En 
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de que hay un espacio limitado en los granos permitiendo cierto almacenaje de dislocaciones. 

Por lo tanto, un rápido incremento del esfuerzo de flujo a tempranas deformaciones plásticas, 

como el observado en las curvas de tracción (Figura 4.4.4b y Figura 4.4.5b) es lo esperado. Sin 
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flujo se incremente muy lentamente hasta que la estricción ocurra. Como consecuencia, debido a 

la limitada capacidad de endurecimiento por deformación en la primera parte de la curva, mas el 

hecho del ablandamiento en la segunda parte de la curva, hace que el material conforme se 

incrementa la deformación (número de pases de ECAP) presente una región con deformación 

uniforme muy pequeña, en comparación con el material en estado inicial (recocido).    

Se puede también destacar en la Tabla 4.4.1 que la deformación de transición ߝ௧௥ (valor de la 

deformación donde se presenta el cambio en la pendiente) desde la etapa de endurecimiento a la 

etapa de ablandamiento se presenta para valores más pequeños con el incremento en el número 

de pases por ECAP, siendo los valores encontrados con el análisis modificado de C-J más 

pequeños que aquellos calculados con el análisis de C-J. Esto confirma que el análisis 

modificado de C-J es más susceptible al cambio de pendiente durante la deformación plática. 

La observación de cambios en la velocidad de endurecimiento por deformación en los materiales 

de grano ultrafino ha sido reportados por varios autores [304, 307, 308]. Es bien conocido que 

diferentes etapas pueden identificarse en la evolución de la velocidad de endurecimiento por 

deformación. La etapa I está asociada a la activación de los sistemas primarios de deslizamiento. 

La etapa II está asociada a la activación adicional de sistemas de deslizamiento, y la etapa III a la 

aparición de mecanismos de ablandamiento. La etapa I y II son reconocidas por ser 

independientes de la temperatura. Sin embargo, etapas adicionales pueden aparecer dependiendo 

de la naturaleza de la recuperación o de mecanismos de ablandamiento, y si se alcanza un 

equilibrio entre la generación y aniquilación de dislocaciones [307, 308].  

Como se muestra en la Figura 4.4.6, la velocidad de endurecimiento por deformación ݀ߪ ⁄ߝ݀  es 

mucho mayor en las muestras que han sido sometidas a deformación plástica severa que en el 

material en estado de recocido, especialmente a pequeñas deformaciones. La falta de 

endurecimiento por deformación en materiales de grano ultrafino, como ya se ha mencionado 

anteriormente es comúnmente explicado mediante dos aspectos: 1) el hecho de que el tamaño de 

grano es tan fino como el camino medio libre para el movimiento de las dislocaciones [257], y 2) 

bajo esta condición, la velocidad de generación de dislocaciones, es comparable con su velocidad 

de aniquilación [258]. Se ha especificado que la eficiencia tanto en el deslizamiento de 

dislocaciones como su almacenamiento dentro de los granos puede llevar a una alta velocidad de 

endurecimiento por deformación a bajas temperaturas [309, 310, 311]. Como estimaran Valiev et 

al. [110] la densidad de dislocaciones se podría incrementar desde 1014 hasta 1015m-2 en las 

etapas iniciales de la deformación. Esto explica la alta velocidad de endurecimiento por 

deformación en las etapas iniciales de deformación de los materiales procesados por ECAP como 
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se muestra en la Figura 4.4.6. Este hecho es especialmente promovido cuando los bordes de 

grano se encuentran en un estado fuera del equilibrio [68]. Esto concuerda con lo observado en 

las muestras con 1, 2 y 3 pases por ECAP, donde se observa la más alta velocidad de 

endurecimiento por deformación, ya que en estos puntos de deformación, como se mostró en el 

apartado 4.1, existe un predominio de la fracción de LAGB sobre la fracción de HAGB, y 

también es donde inicialmente se observan los mayores incrementos en la densidad de 

dislocaciones, como también se mostró en el apartado 4.1 mediante los valores calculados por 

medio de la difracción de rayos X con el análisis del perfil de línea (XRDLPA).   

 

Figura 4.4.6. Evolución de la velocidad de endurecimiento por deformación con el incremento 
en la deformación. 
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Figura 4.4.7. Evolución de los exponentes de endurecimiento por deformación con el número 
de pases por ECAP.  

 

Se ha estudiado la evolución microestructural en diferentes puntos de la curva esfuerzo-

deformación dentro de la zona plástica para diferentes pases por ECAP. Los valores de 
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tracción (fractura final).  

La Figura 4.4.8 a Figura 4.4.11 resumen tanto las microestructuras obtenidas por EBSD, así 
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la aplicación de la carga, además de un claro incremento en la fracción de bordes de grano de 

ángulo pequeño junto con una clara orientación hacia la dirección <101>, mientras que para las 

dos deformaciones dentro de la zona plástica homogénea no se observa a simple vista una clara 

orientación.    
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Figura 4.4.8. Curvas de tracción y microestructuras para diferentes puntos sobre la zona 
plástica para el material inicial. 
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ya que es evidente un cambio en la textura del material, mostrando que al igual que en el 
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Figura 4.4.9. Curvas de tracción y microestructuras para diferentes puntos sobre la zona 
plástica para el material con un pase por ECAP. 
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Figura 4.4.10. Curvas de tracción y microestructuras para diferentes puntos sobre la zona 
plástica para el material con cuatro pases por ECAP. 
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Figura 4.4.11. Curvas de tracción y microestructuras para diferentes puntos sobre la zona 
plástica para el material con dieciséis pases por ECAP. 

 

Para mirar de forma más detallada la evolución microestructural de los materiales en la zona de 

deformación plástica por tracción, en la Figura 4.4.12 se muestra la evolución de la fracción de 

HAGB y LAGB así como la de la relación de aspecto.   

 

Figura 4.4.12. Propiedades microestructurales en la zona plástica, a) fracciones de LAGB y 
HAGB, b) evolución de la relación de aspecto.  

0,000 0,002 0,004 0,006 0,008 0,010

0

200

400

600

800

1000

 16 pases 1
 16 pases 2


[

M
P

a
]



5 μm
111

101100

X (ED)

Z (TD)

Y (ND)

Dirección 
deformación

16 pases 1 16 pases 2

Fractura

5 μm

5 μm

0 2 4 6 8 10 12 14 16 18
0

20
40
60
80

100

%
 L

A
G

B



0 2 4 6 8 10 12 14 16 18
0

20
40
60
80

100

 ECAP

 ECAP+TRACCIÓN 1

 ECAP+TRACCIÓN 2

 ECAP+TRACCIÓN FRACTURA

%
 H

A
G

B

 

 

 

0 2 4 6 8 10 12 14 16 18

1

2

3

4

R
el

ac
ió

n
 d

e 
as

p
ec

to



 ECAP
 ECAP+TRACCIÓN 1
 ECAP+TRACCIÓN 2
 ECAP+TRACCIÓN FRACTURA

 

a) b)



RESULTADOS Y DISCUSIÓN 

280 
 

La Figura 4.4.12a muestra que el material después de fractura presenta las mayores fracciones de 

HAGB (o las menores de LAGB), mientras que para el material con cero pases después de 

fractura pasa lo opuesto, encontrando una fracción de LAGB o HAGB muy similar a la del 

material con un solo pase por ECAP. Esto se puede atribuir a que el material inicial después de 

fractura soportó una deformación de ~0.7, lo cual es muy similar a la deformación proporcionada 

por el proceso de ECAP en cada pase (~1), con la diferencia que la deformación por tracción está 

concentrada en una pequeña área alrededor de la zona de fractura. A partir de un pase por ECAP 

se observa una evolución de los bordes de grano como la presentada por el proceso ECAP 

(mayores fracciones de HAGB con el incremento en la deformación), destacándose el hecho de 

que el material deformado por tracción en la zona de la primera etapa (antes de la deformación 

de transición, que aquí se llamará ECAP+TRACCIÓN 1) presenta mayores fracciones de HAGB 

que el material con ECAP y que el material con ECAP deformado en la segunda etapa de la 

curva esfuerzo-deformación después de la deformación de transición (ECAP+TRACCIÓN 2). 

Después de dieciséis pases se puede observar como las fracciones de HAGB para todas las 

condiciones presentan valores muy similares, confirmando que el material ha alcanzado una 

saturación en la generación de bordes de grano de ángulo grande.  

La Figura 4.4.12b muestra la evolución de la relación de aspecto para todas las condiciones. Con 

este comportamiento se puede confirmar lo observado en las microestructuras de los materiales, 

donde se veía que para el material analizado después de fractura se observan granos muy 

alargados pero muy delgados, razón por la cual la relación de aspecto para estas condiciones es 

la mayor de todas. También es importante destacar que durante la deformación en la zona 

plástica homogénea los granos tienden a tomar una forma más equiáxica que durante el proceso 

ECAP. Esto se puede explicar por el cambio en la dirección de deformación con respecto a la 

introducida por ECAP, como se explica en la Figura 4.4.13. Los granos orientados en la 

dirección de la deformación cortante producto del ECAP tienen una forma alargada en dicha 

dirección. Dichos granos, con la deformación extra introducida por el ensayo de tracción hace 

que tomen una forma más equiáxica ya que la aplicación del esfuerzo durante este ensayo tiene 

una dirección distinta a la del esfuerzo introducido por ECAP. Al continuar con mayor 

deformación por tracción hasta el punto de fractura se puede observar como los granos 

nuevamente son altamente alargados en la dirección del esfuerzo de tracción y muy delgados 

producto de la previa reducción en el tamaño de grano por el proceso ECAP. Este alargamiento 

excesivo, se presenta especialmente en los materiales previamente procesados por ECAP, y se 

debe a que para estos materiales como se mostró en el capítulo 2, la mayor parte de la 

deformación plástica se localiza en la zona de la inestabilidad plástica lo que hace que la 
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deformación se concentre en una pequeña región caracterizada por granos alargados como se 

muestra en la Figura 4.4.13.          

 

Figura 4.4.13. Esquema de la evolución de la microestructura para el estudio de la zona 
plástica de los materiales procesados por ECAP. 

 

Otra de las características que muestran un comportamiento interesante es la evolución del 
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Esfuerzo cortante ECAP

ECAP  FRACTURATRACCIÓNECAP 

 FRACTURATRACCIÓN 

Esfuerzo tracción

Granos más 
equiáxicos

Granos 
alargados 

en la 
dirección 
de tracción



RESULTADOS Y DISCUSIÓN 

282 
 

influenciada por la deformación durante el ensayo de tracción, haciendo que los granos tomaran 

una forma muy alargada y delgada en el rango ultrafino con una alta fracción de HAGB. 

Algo que se observa en la Figura 4.4.14 es que para deformaciones mayores a un pase por 

ECAP, cuando se analiza la primera y segunda etapa de deformación por tracción establecidas 

mediante el análisis modificado de C-J se encuentra que en la primera fase se produce una mayor 

reducción en el tamaño de grano. Posteriormente al continuar con mayor deformación por 

tracción hasta llegar a la segunda etapa se encuentra que el tamaño de grano crece sin ser mayor 

al conseguido por el solo proceso de ECAP. Este comportamiento es consistente para los 

materiales de grano ultrafino, que es donde mayor reducción en la capacidad de endurecimiento 

por deformación fue observado de acuerdo con lo predicho por el análisis modificado de C-J, en 

el que claramente se identificaban dos regiones, una caracterizada por un rápido endurecimiento 

por deformación (mayor exponente de endurecimiento por deformación) y la segunda 

caracterizada por una baja capacidad de endurecimiento por deformación (regiones de 

endurecimiento y ablandamiento respectivamente). Esto también es consistente con los posibles  

mecanismos presentes en cada etapa, como son: 

 ETAPA I: La mayor reducción en el tamaño de grano observada en esta etapa está 

 relacionada con la deformación de la ferrita asistida por el movimiento de las 

 dislocaciones de carácter libre [305].  

 ETAPA II: Deformación uniforme de la ferrita endurecida por deformación (tanto del 

 proceso ECAP como del ensayo de tracción en la etapa inicial) asistida por recuperación 

 dinámica, que sería lo que haría que el grano creciera un poco en esta etapa, donde la 

 saturación en el esfuerzo se puede explicar por el equilibrio entre mecanismos de 

 endurecimiento y de ablandamiento. 

En el gráfico de Hall-Petch que se muestra en la Figura 4.4.14b se puede apreciar como el efecto 

de la deformación dentro de la primera etapa de la curva esfuerzo deformación permite obtener 

una mayor reducción en el tamaño de grano, y por lo tanto también se esperaría que el material 

hubiese ganado resistencia, por lo cual se han ubicado los puntos después de la deformación por 

tracción asumiendo que siguen la misma línea del ajuste de la ecuación de Hall-Petch hecho para 

el material deformado sólo por ECAP.  Este comportamiento también confirma el hecho de que 

en el material aún se puede conseguir una mayor reducción en el tamaño de grano al cambiar el 

modo de deformación, como ya se había planteado anteriormente y que ya ha sido confirmado 

por varios autores, al combinar procesos como ECAP y laminación, o ECAP y HPT [262]. 
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Figura 4.4.14. a) Evolución del tamaño de grano con la deformación, b) representación del 
tamaño de grano en el gráfico de Hall-Petch. 

 

El hecho de la mayor reducción en el tamaño de grano de los materiales deformados por tracción 

en la zona plástica está también ligado al incremento en la fracción de los bordes de grano de 

ángulo grande como resultado del incremento en la deformación. Según reporta Valiev et al. [68, 

240] un cambio en los mecanismos dominantes de deformación debido al incremento en la 

tendencia del deslizamiento y la rotación de los bordes de grano sería el responsable de este 

nuevo cambio en la microestructura.  

En la Figura 4.4.15 se muestra la evolución de los sitios de red coincidente para las diferentes 

condiciones. De forma general se puede observar que a medida que se incrementa la 

deformación, ya sea de ECAP o de ECAP+TRACCIÓN las fracciones de los diferentes límites 

de red coincidente disminuyen como se observa en las Figura 4.4.15a-d.  Con el incremento en la 

deformación los materiales con 1 y 4 pases después de tracción muestran algunas reducciones en 

los sitios de red coincidente teniendo en cuenta solo los materiales procesados por ECAP, ya que 

el material con cero pases después de la deformación por tracción hasta fractura muestra que casi 

todos los sitios de red coincidente han sido eliminados. Por otro lado, el material con dieciséis 

pases es el que menor reducción presenta en la fracción de límites con el incremento en la 

deformación por tracción. No obstante se puede observar que para el estudio de la zona plástica 

no existe un gran incremento en los sitios de red coincidente en comparación con los valores 

encontrados solo para la deformación por ECAP, por lo que no se podría establecer ninguna 

relación de las propiedades en la zona plástica con los límites de red coincidente diferentes a los 

de característica ∑1 (bordes de grano con diferencias de orientaciones 2º<θ<15º es decir los 

LAGB) para los materiales previamente procesados por ECAP.  
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Figura 4.4.15. Comparación de las fracciones de CSL para diferentes pases y condiciones de 
ensayo, a) solo ECAP, b) ECAP+TRACCIÓN 1, c) ECAP+TRACCIÓN 2, d) 
ECAP+TRACCIÓN FRACTURA. 

 

Finalmente, en la Figura 4.4.16  se indica la evolución de la textura sobre las fibras α y γ para la 

condición ECAP+ TRACCIÓN FRACTURA donde se registraron los mayores cambios en la 

textura. 

Este estudio también se ha hecho para comparar si existe alguna similitud entre la textura 

obtenida en el ensayo de tracción y el ensayo de fatiga. Mirando la Figura 4.4.16 se puede 
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con un pase por ECAP seguido por el material con cero pases. Por otro lado, los materiales con 
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ሺ332ሻሾ11ത0ሿ) que el material con ECAP después de fractura.  Por lo tanto, se puede decir que la 
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textura conseguida durante el ensayo de fatiga (R=0.1, solo tracción) no se debe a la rotura final 

sino al proceso de acumulación de daño. También se destacada que la textura de todos los 

materiales después de tracción sobre las fibras γ y α (Figura 4.4.16a y Figura 4.4.16b)  se ha 

incrementado con respecto a los materiales solo con deformación por ECAP (Figura 4.1.24).     

 

Figura 4.4.16. Evolución de la textura sobre las fibras α y γ para la condición 
ECAP+TRACCIÓN FRACTURA. 
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4.4.4 Relación	modificada	de	Hall‐Petch.		
Aunque las propiedades mecánicas y físicas de todos los materiales cristalinos están 

determinadas por diversos factores, es bien conocido que el tamaño promedio del grano 

generalmente juega un papel significante, y algunas veces dominante. Así, la resistencia de 

diferentes materiales policristalinos está relacionado al tamaño del grano, ݀, a través de la 

ecuación de Hall-Petch, la cual establece que el esfuerzo de fluencia (ߪ௒) está dado por la 

ecuación ( 4.4.1):   

௒ߪ ൌ ଴ߪ ൅  ௒݀ିଵ/ଶ ( 4.4.1)ܭ

donde ߪ଴ es conocido como el esfuerzo de fricción, ܭ௒ es una constante de fluencia y ݀ es el 

tamaño medio de grano. El ajuste de la ecuación ( 4.4.1) a los valores experimentales se muestra 

en la Figura 4.4.17, de donde se deduce que  ߪ଴= 122.2 MPa y ܭ௒ = 0.36  MPa m1/2. En la Figura 

4.4.17 también se pueden observar los puntos correspondientes a hierro ARMCO procesado por 

HPT [289] y de hierro comercialmente puro procesado por ASR (laminación asimétrica) [261]. 

Se puede observar que el material procesado por HPT registra un mayor esfuerzo de fluencia que 

el del hierro ARMCO procesado por ECAP hasta dieciséis pases. Esto se puede atribuir a la 

capacidad que tiene el proceso HPT para conseguir mayores reducciones en el tamaño de grano 

debido a la mayor presión hidrostática empleada durante la deformación plástica severa, lo que 

hace también obtener mayores fracciones de HAGB. En este caso se registró que el 80% de los 

límites de grano tenían carácter de bordes de grano de ángulo grande. Es importante destacar que 

a pesar de la mayor reducción del tamaño de grano alcanzada por el procesamiento por HPT se 

puede observar que este punto estaría muy cerca de la línea correspondiente al ajuste de la 

ecuación de Hall- Petch para el presente hierro procesado por ECAP. Por otro lado para el hierro 

comercialmente puro producido por ASR se puede ver que para un mismo tamaño de grano 

producido por ECAP se consigue un esfuerzo de fluencia mayor mediante ASR, lo cual se puede 

atribuir a la mayor fracción de HAGB conseguida por este método para este tamaño de grano, la 

cual es un poco mayor que el 60%, mientras que por ECAP para este mismo tamaño de grano 

sólo se ha alcanzado un 20% de HAGB.      
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Figura 4.4.17. Ajuste de la ecuación de Hall-Petch a los datos experimentales del hierro 
ARMCO procesado por ECAP, juntos a los datos de hierro ARMCO producido por HPT [289]  
y de hierro comercialmente puro obtenido por laminación asimétrica (ASR)  [261]. 

 

La aplicación de la ecuación de Hall-Petch a los materiales de grano ultrafino ha sido discutida 

entre otros por Hansen [312, 313]. Los principales materiales analizados han sido Ti y Cu 

procesados por ECAP en tibio y a temperatura ambiente [314, 315, 316, 317, 318], donde la 

contribución a la resistencia de granos y subgranos viene dada por la contribución de 

dislocaciones usando el modelo de Taylor y la relación de Hall-Petch respectivamente. Por lo 

tanto la contribución al fortalecimiento del esfuerzo de fluencia puede expresarse mediante la 

siguiente ecuación:   

௒ߪ ൌ ଴ߪ ൅ ஻ீߪ ൅ ௌீ஻ߪ ൌ ௉ିேߪ ൅ ௌௌௌߪ ൅ ஻ீߪ ൅  ௌீ஻ ( 4.4.2)ߪ

En la ecuación ( 4.4.2) ߪ଴ toma en cuenta las contribuciones al fortalecimiento del esfuerzo de 

Peierls-Nabarro, ߪ௉ିே [319, 320], mientras ߪௌௌௌ, toma en cuenta la contribución al 

endurecimiento por solución sólida  y ீߪ஻ and ߪௌீ஻ son las contribuciones al endurecimiento por 

parte de HAGB y LAGB respectivamente. 

El esfuerzo de Peierls–Nabarro puede ser calculado mediante la siguiente ecuación [319]: 

௉ିேߪ ൌ
ܩ2

ሺ1 െ ሻݒ
݁ିଶగ௔/௕ሺଵି௩ሻ ( 4.4.3) 
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donde ݒ es el coeficiente de Poisson, ܽ es el espaciado interplanar de deslizamiento primario, ܩ 

es el módulo de cizalladura y ܾ es el vector de Burgers. De acuerdo con Rodríguez-Calvillo et al. 

[318] y Luo et al. [314]	ߪ଴~ ߪௌௌௌ lo que indica que el termino ߪ௉ିே   puede despreciarse, sin 

embargo para el hierro α este término no es tan pequeño. Usando la ecuación ( 4.4.3) y tomando 

ܽ ൌ 0.2nm [319] se tiene que ߪ௉ିே ൌ 91MPa, el cual es importante en especial para el material 

inicial. Por otro lado la contribución al endurecimiento por parte de los elementos en solución 

sólida puede calcularse por medio de la ecuación ( 4.4.4).  

ௌௌௌߪ ൌ  ௦௦ଵ/ଶ ( 4.4.4)ܿܩ0.02

donde ܿ௦௦ es la concentración atómica del soluto. Dado que el hierro ARMCO presenta una muy 

baja aleación, esta contribución también puede despreciarse.  

Mediante el análisis de EBSD se puede evaluar la contribución al endurecimiento de los LAGBs. 

Ya que el endurecimiento puede tratarse como una contribución de las dislocaciones mediante la 

ecuación de Taylor [314, 315, 318]: 

ௌீ஻ߪ ൌ ଴ߩඥܾܯܩߙ ൅  ௅஺ீ஻ ( 4.4.5)ߩ

donde ܯ es el factor de Taylor (3.06, calculado mediante EBSD), ߙ es una constante que tiene 

un valor entre 0.3-0.5 [321], ߩ଴ es la densidad inicial de dislocaciones, tomada como 

 ௅஺ீ஻ es la densidad de dislocaciones almacenada en los bordes de granoߩ	 ଴ = 1012 m−2 [15], yߩ

de ángulo pequeño (subgranos) estimada mediante la ecuación ( 4.4.6) [51]: 

௅஺ீ஻ߩ ൌ
3ሺ1 െ ு݂஺ீ஻ሻ̅ߠ௅஺ீ஻

ܾ݀ா஼஽
 ( 4.4.6) 

En la ecuación anterior ு݂஺ீ஻ es la fracción de HAGB, ̅ߠ௅஺ீ஻ la diferencia de orientación 

promedio de los LAGBs y ݀ா஼஽ el tamaño  de subgranos, tomando 2º como el ángulo crítico de 

diferencia de orientación. Además, la contribución al endurecimiento por parte de los bordes de 

grano de ángulo grande se adapta a la relación de Hall-Petch mediante la ecuación ( 4.4.7): 

஻ீߪ ൌ ௒ܭ ൬
ு݂஺ீ஻

݀
൰
ଵ/ଶ

 ( 4.4.7) 
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Con las ecuaciones antes descritas y siguiendo los procedimiento descritos en la literatura 

científica [314, 318], las contribuciones para cada uno de los componentes se resumen en la 

Figura 4.4.18 y la Tabla 4.4.2.   

 

Figura 4.4.18. Contribuciones al esfuerzo de fluencia por parte de LAGB y HAGB.  

 

Cabe destacar que existe una muy buena correlación entre los resultados calculados con la 

ecuación modificada de Hall-Petch y los valores experimentales como se muestra en la Figura 

4.4.18. Se puede observar también que para los materiales procesados por ECAP la mayor 

contribución al esfuerzo de fluencia viene dada por parte de los bordes de grano de ángulo 

pequeño (LAGB). Sin embargo esta contribución tiende a disminuir con el incremento en la 

deformación, para dar paso a una mayor contribución por parte de los bordes de grano de ángulo 

grande (HAGB). Un comportamiento similar ha sido reportado por Rodríguez Calvillo et al. 

[318] para dos aleaciones de Cu procesadas por ECAP hasta dieciséis pases y para Ni procesado 

por ECAP [118, 119, 120, 132], donde se muestra que el material con subestructura presenta 

mayor resistencia que el material con granos sin subestructura.  

El incremento en la contribución de los bordes de grano de ángulo grande con el aumento en la 

deformación permite ratificar nuevamente que el material aun después de dieciséis pases por 

ECAP podría alcanzar una mayor resistencia ya que aun existe una fracciones de bordes de grano 

de ángulo pequeño que con mayor deformación podrían llegar a transformarse en bordes de 

grano de ángulo grande, los cuales junto a la mayor reducción en el tamaño de grano producto de 

la deformación extra llevarían a ese incremento en la resistencia. Un comportamiento similar se 

0 2 4 6 8 10 12 14 16
0

200

400

600

800

1000
Experimental

Contribución HAGB

Contribución LAGB

C
o

n
tr

ib
u

c
ió

n
 a

l 
e

sf
u

e
rz

o
 

y
 (

M
P

a
)





RESULTADOS Y DISCUSIÓN 

290 
 

ha encontrado en Ni el cual al ser procesado por HPT permitía obtener una fracción dominante 

de HAGB que después de ser procesado por la combinación de ECAP+LAMINACIÓN [322].     

Tabla 4.4.2. Resumen de los factores contribuyendo a la resistencia del hierro ARMCO 
procesado por ECAP. 

 

 

4.4.5 Aplicación	del	modelo	de	Bergström.		
El análisis de Bergström ecuaciones ( 2.2.17) a ( 2.2.21),  se utilizó para estudiar la evolución de 

la densidad de las dislocaciones tanto para las curvas de tracción para cada uno de los pases por 

ECAP, así como para la curva de fluencia del proceso ECAP. 

En la Figura 4.4.19 se muestran los valores de la densidad de dislocaciones obtenidos mediante 

el uso de la ecuación ( 2.2.19) para la curva de fluencia del material, en la cual se calcularon las 

dislocaciones teniendo en cuenta los esfuerzos de fluencia para cada pase por ECAP, mientras 

que en la Figura 4.4.19b, se utilizó el modelo para calcular la densidad de dislocaciones para la 

zona plástica de cada muestra durante el ensayo de tracción. 

En la Tabla 4.4.3 se indican los valores de las constantes utilizadas durante los ajustes del 

modelo de Bergström [14, 321]. 

 

Pases por 
ECAP

f‐HAGB    
[%]

θLAGB          
[°]

ρLAGB              

[m‐2]
σSGB

[MPa]
σGB

[MPa]

0 95,4 0,64 1,41E+12 96,53 19,67

1 8,8 2,55 4,83E+14 415,73 35,63

2 18 3,39 5,83E+14 454,67 67,65

3 33 1,66 9,74E+14 582,57 104,41

4 42,3 1,52 1,08E+15 612,07 138,23

5 59 1,50 1,01E+15 594,39 162,29

6 58,6 1,57 1,11E+15 620,04 171,12

7 67,3 1,46 1,10E+15 618,35 164,56

8 59,5 1,49 1,03E+15 597,97 198,97

16 75,4 1,67 8,42E+14 542,80 322,49
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Figura 4.4.19. Aplicación modelo de Bergström. a) Para la curva de fluencia del proceso 
ECAP, b) para las curvas de tracción de cada uno de los pases por ECAP. 

 

Tabla 4.4.3. Valores de las constantes utilizadas en el modelo de Bergström 

 

Se puede observar que existe una buena correlación entre los valores experimentales y los 

calculados mediante el modelo de Bergström, el cual ya ha mostrado buenos resultados en el 
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análisis de curvas de tracción para materiales como aceros blandos [15]. El análisis de la 

evolución de la densidad de dislocaciones con la deformación por el ensayo de tracción muestra 

que bajo estas condiciones se presenta un gran incremento en la densidad de dislocaciones para 

pequeños valores de deformación. Sin embargo, también se puede observar que la evolución de 

la densidad de dislocaciones durante el ensayo de tracción para algunos materiales es 

prácticamente nula (5 y 6 pases). Esto permite entender porque en estos materiales el porcentaje 

de deformación homogéneo era prácticamente cero. Además se puede observar también que para 

los materiales con mayores deformaciones por ECAP (>6 pases) existe nuevamente una 

evolución de la densidad de dislocaciones después de tracción, lo que justifica nuevamente el 

incremento en la zona de deformación homogénea observado en las curvas de tracción.   

El comportamiento descrito se puede comprender mejor al observar la evolución del parámetro 

Ω para cada uno de los casos (curvas de tracción y proceso ECAP) como se muestra en la Figura 

4.4.20. Este parámetro expresa la probabilidad de la re-movilización y aniquilación a través de 

reacciones entre dislocaciones móviles e inmóviles y por tanto mide la capacidad de 

ablandamiento o saturación. La evolución de este parámetro muestra que se incrementa con la 

deformación por ECAP y tracción hasta el quinto pase, donde se observa una pequeña reducción 

y posterior estabilización.  

Basados en los resultados de las Figura 4.4.19b y Figura 4.4.20 se puede concluir que el 

incremento en el parámetro Ω hasta el segundo pase estaría más relacionado con la re-

movilización de  dislocaciones que con la aniquilación, ya que como se observa en la Figura 

4.4.19b después de 1 y 2 pases por ECAP hay un mayor incremento en la densidad de 

dislocaciones que en el material inicial. No obstante como es ya conocido, el proceso de re-

movilización de dislocaciones es un proceso térmicamente asistido, por lo que al estar trabajando 

en condiciones de temperatura ambiente, este incremento en la densidad de dislocaciones se 

debería a un aumento en la densidad de dislocaciones móviles debido a la creación de nuevas 

dislocaciones. Así el incremento y reducción en la densidad de dislocaciones estaría controlado 

por el aumento en la densidad de dislocaciones móviles y en la probabilidad de que las 

dislocaciones se encuentren con otras dislocaciones de signo opuesto o con los bordes de grano     

A partir del tercer pase y hasta el sexto pase se observa una reducción en la evolución de 

dislocaciones, por lo que en estos puntos se establecería que el incremento en el parámetro Ω 

está mucho más relacionado con la aniquilación de las dislocaciones por interacción con ellas 

mismas y por la posible interacción con los nuevos límites de grano generados por el proceso 

ECAP lo cual hace que se generen paredes de dislocaciones donde la movilidad es reducida. 
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Finalmente a partir del sexto pase se puede observar nuevamente un incremento en la evolución 

de la densidad de dislocaciones, lo que llevaría a pensar que el incremento de las dislocaciones 

libres vuelve a tener protagonismo por encima de la aniquilación, aunque en menor proporción 

que la observada durante los primeros pases de ECAP.  

Cabe destacar que este comportamiento es coherente con el comportamiento observado en la 

evolución de los límites de grano de ángulo grande y pequeño para los diferentes pases por 

ECAP. Entonces se observó que durante los primeros pases había un gran incremento en la 

fracción de los LAGBs y que con el incremento en la deformación la fracción de HAGB 

comenzaba a incrementarse hasta llegar al quinto o sexto pase donde la fracción de HAGB 

llegaba a ser la dominante. Por lo tanto, ya que el hierro ARMCO no presenta una contribución 

de precipitación,  el proceso de aniquilación de las dislocaciones está altamente relacionado con 

la interacción con los bordes de grano, el cual es mayor cuando existe en la microestructura una 

mezcla entre LAGB y HAGB (entre 3 y 6 pases). Cuando existe una fracción dominante, ya sea 

de LAGB (< a 3 pases) o de HAGB (>6 pases) se produce mayormente un proceso de creación 

de dislocaciones libres que lleva a un aumento en la densidad total de dislocaciones.   

 

Figura 4.4.20. Evolución del coeficiente Ω para el proceso ECAP y para las curvas de 
tracción. 

 

Por otro lado, para el estudio de la curva de fluencia del proceso ECAP, se ha obtenido un valor 

del parámetro Ω, que es muy similar al del material inicial, como se observa en la Figura 4.4.20  

es un valor que está entre los valores encontrados para las curvas de tracción de los materiales 

con cero y un pase. Esto indicaría que para el proceso de deformación plástica severa el material 

podría seguir incrementando su valor de densidad de dislocaciones, debido a que sería mayor la 
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probabilidad de creación de dislocaciones móviles que el de la aniquilación. Esto es coherente 

con el hecho de que el material podría alcanzar una mayor reducción en el tamaño de grano, 

mediante mayores valores de deformación, especialmente si se utilizan diferentes métodos de 

deformación plástica severa que involucren mayores presiones hidrostáticas de acuerdo con 

Zehetbauer et al. [262] e Ivanisenko et al. [289]. 

Para entender mejor el comportamiento del proceso de ECAP, en la Figura 4.4.21 se muestra la 

evolución de los coeficientes de endurecimiento por deformación calculados según Bergström 

(ecuación ( 2.2.20) tanto para el proceso ECAP como para cada unos de los pases después de 

tracción. En este grafico se puede observar como los valores del exponente de endurecimiento 

por deformación para la curva de fluencia del proceso ECAP se incrementan hasta el primer pase 

alcanzando un valor cercano a 0.65 y a partir de este punto comienza a disminuir hasta el pase 

dieciséis hasta un valor  de ~0.1. No obstante, aunque los valores del exponente de 

endurecimiento decrecen después del primer pase, se puede ver que el valor del exponente aun 

después de 4 pases en la curva de fluencia es mayor al máximo encontrado para la curva de 

tracción del material con 1 pase donde se registra el mayor valor del exponente para las curvas 

de tracción.  

 

Figura 4.4.21. Evolución del exponente de endurecimiento por deformación calculado con el 
análisis de Bergström. 

 

Esto demostraría que hasta el cuarto o quinto pase se daría el mayor endurecimiento. A partir de 

este punto, se podría decir que el endurecimiento sería menor debido a que el incremento en la 

densidad de dislocaciones es menor entre cada pase. Analizando la evolución en el coeficiente de 

endurecimiento en las curvas de tracción, se puede ver en la Figura 4.4.21 que solo los materiales 
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con cero, uno y dos pases presentan una región con incremento en el exponente de 

endurecimiento por deformación, seguidas por una región donde el exponente disminuye 

continuamente. Mientras que para los materiales con más de tres pases solo se observa una 

disminución constante con el incremento de la deformación. Este comportamiento es coherente 

con lo predicho por los modelos de Hollomon y C-J donde se observaba un mayor 

endurecimiento por deformación en las etapas iniciales de deformación (<2 pases), seguido por 

una reducción hasta el quinto-sexto pase, y donde se observaba a partir del octavo pase un 

pequeño incremento y estabilización en los valores del coeficiente de endurecimiento eran 

observados.   

Dado que el modelo anterior no permite conocer por separado la contribución de cada tipo de 

dislocaciones (móviles e inmóviles), un nuevo modelo basado en el modelo clásico propuesto 

por Malygin [21] ha sido propuesto por Mayer et al [22, 23, 24]. 

4.4.6 Aplicación	del	modelo	de	la	densidad	de	dislocaciones	móviles	e	inmóviles.	
En la Tabla 4.4.4 se indican los valores de las constantes utilizadas para llevar a cabo el cálculo 

de la densidad de dislocaciones en el material, mientras que en la Figura 4.4.22 se muestra la 

evolución de la densidad de dislocaciones calculadas con el modelo (ecuaciones ( 2.2.24) y ( 

2.2.25)) junto a los datos calculados por medio de microscopia electrónica de transmisión para el 

hierro ARMCO.  

Observando el comportamiento presentado en la evolución de las densidades de dislocaciones 

móviles e inmóviles se puede entender mejor el comportamiento presentado por el modelo 

propuesto por Bergström donde se observaba un incremento en el exponente de endurecimiento 

por deformación el cual a partir del tercer pase disminuía notablemente hasta volver a presentar 

un pequeño incremento a partir del séptimo pase con su posterior estabilización para el octavo y 

décimo sexto pase. Se podría atribuir el incremento en el exponente de endurecimiento por 

deformación al hecho de que hasta el primer pase la densidad de dislocaciones móviles es mayor 

que la densidad de dislocaciones inmóviles, pero que con el incremento de la deformación hace 

que a partir de 2 pases la densidad de dislocaciones inmóviles sea mayor debido a la mayor 

acumulación de dislocaciones en los bordes de grano, lo que produce la disminución en la 

capacidad de endurecimiento del material. Sin embargo, a partir del séptimo pase la densidad de 

dislocaciones inmóviles comienza a alcanzar un estado estable llevando así a un incremento en la 

capacidad de endurecimiento del material, con una posterior estabilización a partir del octavo 

pase, ya que la densidad total de dislocaciones también alcanza su estado estable a partir del 

octavo pase.    
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Tabla 4.4.4. Parámetros utilizados para el modelo de dislocaciones inmóviles y móviles. 

 

 

 

Figura 4.4.22. Densidad de dislocaciones calculadas con el modelo de dislocaciones móviles e 
inmóviles. 

 

Por otro lado, para analizar el ajuste del modelo se ha encontrado que sus valores son similares a 

los obtenidos mediante el modelo de Bergström. Una de las posibles razones para la predicción 

de valores altos en la densidad total de dislocaciones es que el modelo es totalmente teórico y no 

involucra directamente ningún parámetro de las propiedades microestructurales y mecánicas del 

material con el incremento en la deformación (es decir tamaño de grano, esfuerzo de fluencia 

para diferentes números de pases). Sin embargo, se puede decir que el modelo sí que permite 
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explicar de manera conjunta con el modelo de Bergström el comportamiento del material con el 

incremento en la deformación generando la reducción en el endurecimiento por deformación. 

Para conocer mejor la evolución en la densidad de dislocaciones del material, es necesario el uso 

de un modelo más completo, que relacione varios parámetros del material como función de la 

deformación. Por lo tanto, un mejor conocimiento del comportamiento de las dislocaciones 

dentro de la microestructura del material, vendría dado por el modelo de paredes y células 

propuesto inicialmente por Estrin et al. [27] y modificado posteriormente por Tóth et al [45], el 

cual se utilizará a continuación.  

4.4.7 Aplicación	modelo	de	Estrin	para	grandes	deformaciones.		
Aunque este modelo fue inicialmente propuesto en 1998, hoy en día se podría considerar uno de 

los modelos más completos para describir el comportamiento plástico de los materiales 

metálicos, después de deformación plástica severa como ya han hecho diferentes autores [323, 

324].  

Como se indicó en el capítulo 2 en este modelo se describe el comportamiento de 

endurecimiento a grandes deformaciones de materiales cristalinos que forman células. En este 

modelo se considera una estructura de dislocaciones celular que consiste de dos partes: las 

paredes de la célula y los interiores de la misma. Por lo tanto, el conocimiento de la evolución de 

la fracción volumétrica de las paredes celulares con el incremento de la deformación es un 

parámetro importante en este modelo. De esta manera todas las etapas a grandes deformaciones 

se pueden reproducir correctamente, ya que se ha sugerido que el factor responsable para la 

ocurrencia de las etapas de endurecimiento IV y V es una disminución continua de la fracción 

volumétrica de las paredes celulares a grandes deformaciones [27]. 

Antes de efectuar el análisis mediante el modelo de Estrin, es necesario conocer algunos valores 

de constantes y valores iniciales para poder llevar a cabo la solución del sistema de ecuaciones 

diferenciales ordinarias no lineales de primer orden (ecuaciones ( 2.2.33) a ( 2.2.35) descritas en 

el capítulo 2). Estos valores se indican en la Tabla 4.4.5.  
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Tabla 4.4.5. Parámetros utilizados para la solución de las ecuaciones del modelo de Estrin. 

 

 

Ya que las ecuaciones de la evolución de la densidad de dislocaciones dependen de la velocidad 

de deformación cortante en los interiores, en las paredes y de la velocidad de deformación 

cortante macroscópica, se puede asumir de acuerdo con Tóth et al. [45], que las dislocaciones de 

las células de un grano son idénticas y su respuesta mecánica puede caracterizarse por una única 

velocidad de deformación cortante, por lo que las velocidades de deslizamiento son las mismas 

en las paredes como en los interiores, por lo tanto: 

ሶ௖ߛ ൌ ሶ௪ߛ ൌ ሶߛ  ( 4.4.8) 

Como ya se mencionó anteriormente, la fracción volumétrica de paredes celulares es de gran 

importancia al momento de calcular las dislocaciones. De acuerdo al trabajo de Müller et al. [41] 

la fracción volumétrica de paredes celulares varía con la deformación cortante mediante la 

siguiente ecuación: 

௪݂ ൌ ஶ݂ ൅ ሺ ଴݂ െ ஶ݂ሻexp ሺെߛ ⁄௥ߛ ሻ ( 4.4.9) 

donde ଴݂ es el valor pico de ௪݂ y  ஶ݂ es su valor de saturación a grandes deformaciones. El 

termino ߛ௥ describe la velocidad de disminución de ௪݂. Con base a esta ecuación y las 

Parámetro Valor Descripción

b 2,48*10‐10 m Vector de Burgers para Fe

G 82000 Mpa Módulo cizalladura Fe

f0 0,34836 Valor inicial de f

f∞ 0,08986 Valor final de f

K >0 Constante de proporcionalidad entre d  y 1/√ρ T

α 0,3 Constante que varía entre 0,3‐0,5

>0 Velocidad de deformación plastica

>0 Velocidad de deformación plástica de referencia  

0,06 Fracción activa de fuentes Frank‐Read

0,012 Fracción emigrante de ρ C

1014 m‐2 Valor inicial de dislocaciones en las paredes

5*1013 m‐2 Valor inicial de dislocaciones en el interior

n >0 Exponente de recuperación dinámica



 )t(

w

0

*

*

0


 )t(

c

0
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propiedades microestructurales para cada uno de los diferentes valores de deformación por 

ECAP la evolución de la fracción volumétrica de las paredes celulares se ha ajustado como se 

muestra en la Figura 4.4.23.    

 

Figura 4.4.23. Evolución de la fracción volumétrica de las paredes celulares para el proceso 
ECAP. 

 

Con toda la información disponible, la solución al sistema de ecuaciones diferenciales se llevo a 

cabo mediante Matlab, con lo cual se obtuvieron las evoluciones de las dislocaciones para cada 

uno de los pases por ECAP (ver Figura 4.4.24). El modelo muestra un buen ajuste con los 

valores experimentales como se ilustra en la Figura 4.4.24b, para lo cual se utilizo la ecuación, 

߬ ൌ   .்ߩඥܾܩߙ

La evolución de las densidades de dislocaciones muestra comportamientos crecientes con la 

deformación, donde efectivamente los valores de las densidades en las paredes son mucho 

mayores a los registrados en los interiores alcanzando valores del orden de 1016 m-2, y donde 

prácticamente el máximo valor alcanzado en los interiores (1015 m-2) es comparado con el 

mínimo en las paredes, lo que realmente demuestra el gran movimiento de dislocaciones desde 

los interiores hacia las paredes producto de la deformación plástica severa. También se puede 

observar en la Figura 4.4.24 que tanto el valor total de dislocaciones como las dislocaciones en 

los interiores muestran una saturación más temprana, encontrándose alrededor del sexto pase, 

mientras que la densidad de dislocaciones en las paredes alcanza la saturación a partir del octavo 

pase.    
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Otros valores de densidad de dislocaciones reportados en bibliografía para hierro calculados por 

TEM después de ECAP [228] y mediante difracción de rayos-X [325] así como los valores 

calculado con el modelo de Bergström también se muestran en la Figura 4.4.24a. Los valores 

calculados mediante el modelo de Bergström son muy similares a los obtenidos con el modelo de 

Estrin en las paredes, lo que se podría atribuir a la sencillez  del modelo propuesto por Bergström 

el cual no tiene en cuenta factores como la aniquilación por recuperación dinámica o también el 

número de fuentes de Frank Read que están realmente operativas llevando a tener valores de de 

densidad de dislocaciones sobreestimadas.  Por otro lado, los valores calculados por Schafler et 

al. [325] presentan una buena correlación con los predichos por el modelo de Estrin. Sin 

embargo, los obtenidos por Ivanov et al. [228] son inclusive inferiores a los obtenidos en los 

interiores mediante el modelo de Estrin, lo cual se supone, ya que en el artículo no se especifica 

la forma en que se calcularon, fue debido a la dificultad que se suele presentar al momento de 

cuantificar las densidades de dislocaciones en las paredes (sitios de altas densidades) llevando a 

un valor total de dislocaciones subestimado.  

Para comprender mejor la evolución de las dislocaciones en el material se ha calculado la 

velocidad de endurecimiento total definida como la competencia de tres componentes de 

endurecimiento como se mostró en la ecuación ( 2.2.35). La evolución de estas tres componentes 

normalizadas a través de la velocidad de deformación total como función del esfuerzo aplicado 

se muestra en la Figura 4.4.25, donde se puede ver como la contribución de la componente de 

ablandamiento ߠ௙ ⁄௥ߠ  comienza a ser más importante a partir de ~160MPa. Antes de este valor 

las contribuciones por parte de las paredes y los interiores al endurecimiento total se da en 

proporciones similares. A partir de 160MPa donde la contribución por parte de las paredes 

alcanza su máximo se observa una disminución hasta 225MPa, mientras que la contribución por 

parte de los interiores de la células presenta el comportamiento opuesto, lo cual presenta un 

comportamiento similar al reportado por Y. Estrin et al [27] para cobre deformado por torsión. A 

partir de 225MPa se observa que la contribución por parte de los interiores muestra una 

tendencia a saturación, mientras que las contribuciones por parte del ablandamiento y las paredes 

muestran unas ligeras variaciones con tendencia a incrementarse y finalmente volver a disminuir.     
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Figura 4.4.24. Aplicación del modelo propuesto por Estrin, a) Evolución de dislocaciones en 
las paredes e interiores, junto a valores de bibliografía para hierro Armco [228] y para hierro 
puro [325] y calculados con el modelo de Bergström b) ajuste del modelo a los valores 
experimentales. 

 

Este comportamiento es coherente con cada una de las etapas observadas en la curva de 

endurecimiento global que se muestra en la Figura 4.4.26. Por lo que la etapa III la cual se 

caracteriza por la disminución continúa de la velocidad de endurecimiento, se asociaría al 

incremento en la componente de ablandamiento como lo muestra la Figura 4.4.25. Después viene 

la etapa IV donde aun se observa una disminución de la velocidad de endurecimiento de una 

forma más lenta debido a la estabilización de la componente de ablandamiento y al incremento 
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de la componente de endurecimiento por parte de los interiores celulares, finalmente la etapa V 

donde vuelve a observarse un incremento en la disminución de la velocidad de endurecimiento 

se puede asociar con la nueva disminución en la componente de endurecimiento por parte de las 

paredes mientras la componente de los interiores se mantiene casi constante.    

 

Figura 4.4.25. Evolución de la velocidad de endurecimiento 

 

 

 

Figura 4.4.26. Velocidad de endurecimiento por deformación y curva de fluencia del proceso 
ECAP para el hierro ARMCO procesado hasta dieciséis pases. 
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4.4.8 Modelo	que	predice	la	fracción	de	HAGB	y	LAGB.	
Dada la gran importancia en la evolución de las propiedades del material (mecánicas, 

microestructurales entre otras), y en especial como ya se ha mencionado y mostrado 

anteriormente, la gran influencia de la fracción de los límites de grano de ángulo grande y 

pequeño con la deformación en las propiedades mecánicas del material, especialmente en los 

materiales puros como el hierro ARMCO donde no existe ninguna otra contribución al 

endurecimiento del material más que la debida a la interacción de las dislocaciones con ellas 

mismas y con los bordes de grano, se presenta a continuación un modelo que predice los valores 

de HAGB y LAGB.   

Los HAGB y LAGB emigran por medio de procesos atomísticos que ocurren en las vecindades 

de los bordes de grano. Los mecanismos de la emigración dependen de varios parámetros que 

incluyen la estructura del límite el cual, en un material dado, es una función de la diferencia de 

orientación y el plano del borde. También depende de las condiciones experimentales, en 

particular de la temperatura y la naturaleza y magnitud de las fuerzas en el borde, y también está 

fuertemente influenciado por los defectos puntuales como solutos y vacancias. Es bien conocido 

que los bordes de grano de ángulo pequeño emigran a través del movimiento por el 

deslizamiento y escalamiento de las dislocaciones las cuales comprenden el borde, y por lo tanto 

muchos aspectos de la emigración de LAGB pueden ser interpretados en términos de la teoría de 

las dislocaciones. El proceso básico durante la emigración de los bordes de grano de ángulo 

grande es la transferencia de átomos desde y hacia los granos adyacentes al borde.    

Mirando la evolución de los HAGB y LAGB como se muestra en la Figura 4.4.27 se pueden 

identificar dos etapas, la primera y menos extensa caracterizada por un incremento en la fracción 

de LAGB (o disminución de HAGB) y la segunda caracterizada por la disminución de los LAGB  

de forma inicialmente rápida para luego alcanzar un estado estable. Este comportamiento ha sido 

observado en muchos materiales deformados severamente tanto a temperatura ambiente como en 

condiciones en tibio [286, 318] donde dependiendo de la microestructura inicial y las 

condiciones de procesamiento la etapa I podría no estar presente [326].  

De esta manera y de acuerdo con la teoría, el incremento en la fracción de LAGB o la reducción 

de los HAGB en la etapa I se puede atribuir al hecho de que se presenta una reducción de la 

movilidad de los bordes de grano debido a un gran incremento en la diferencia de orientación 

para los bordes de grano de ángulo pequeño como se muestra en la Figura 4.4.28 junto con el 

hecho del incremento en la densidad de dislocaciones durante las primeras etapas de 

deformación.    



RESULTADOS Y DISCUSIÓN 

304 
 

 

Figura 4.4.27. Evolución de los HAGB y LAGB para diferentes pases por ECAP. 

 

A partir de la etapa II se puede apreciar que la diferencia de orientación media de los subgranos 

disminuye generándose de esta manera mayor movilidad de los granos que junto a la 

recristalización dinámica continua permiten generar una mayor fracción de límites de grano de 

ángulo grande ya que durante el proceso de recristalización los bordes se mueven a una alta 

velocidad muchas veces incluso mayor a la velocidad durante un proceso de transformación de 

fase controlado por difusión [55], de esta manera los bordes emigran hacia el material altamente 

defectuoso.  

 

Figura 4.4.28. Variación de la diferencia de orientación media para los subgranos. 
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La velocidad ܸ con la que se mueve un borde de grano en respuesta a una presión neta ܲ en el 

borde, viene dada por la ecuación ( 4.4.10) [55], donde se asume que la velocidad es 

directamente proporcional a la presión, siendo ܯ la movilidad del borde.  

ܸ ൌ  (4.4.10 ) ܲܯ

La movilidad ܯ es dependiente de la temperatura y obedece una relación de Arrhenius del tipo: 

ܯ ൌ ଴݁ܯ
ቀିொோ்ቁ ( 4.4.11) 

siendo ܳ la energía de activación. 

De esta manera al analizar la evolución de los bordes de grano de ángulo grande de la Figura 

4.4.27 se encuentra que la función que describe de una forma acertada la evolución de los HAGB 

es una función del tipo exponencial como la siguiente: 

ܤܩܣܪ ൌ ଴݁൫ఒܤܩܣܪ
ഥ∗ఌ൯ ൅ ௠௔௫ሺ1ܤܩܣܪ െ ݁൫ିఌ∗ఋഥ൯ሻ௡ത ( 4.4.12) 

Esta expresión muestra la evolución de los límites de grano de ángulo grande como función de la 

deformación, donde ܤܩܣܪ଴ corresponde a la fracción de bordes de grano de ángulo grande  para 

el material libre de deformación, mientras  ܤܩܣܪ௠௔௫ es el valor de bordes de grano de ángulo 

grande máximo alcanzado mediante el proceso de deformación, ത݊ corresponde al exponente de 

crecimiento en la fracción de HAGB, el cual interviene a deformaciones mayores o iguales de 1  

y ̅ߣ se denomina como el exponente de generación de LAGB, mientras que ̅ߜ se denomina como 

el exponente de generación de HAGB o de probabilidad de convertir los LAGB en HAGB 

debido al proceso de recristalización dinámica continua mediante el cual los subgranos llegan a 

convertirse en granos.  

Tomando los valores de HAGB calculados por medio de las medidas de EBSD,  se puede 

observar que el ajuste del modelo presenta buena correlación con los valores experimentales.    
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Figura 4.4.29. Ajuste del modelo de HAGB y LAGB. 

 

Para mostrar la aplicación del modelo, diferentes datos de materiales procesados mediante 

deformación plástica severa se han ajustado utilizando el modelo como se muestra en la Figura 

4.4.30. Los valores de los diferentes parámetros obtenidos por el ajuste del modelo de HAGB se 

muestran en la Tabla 4.4.6 para cada uno de los materiales analizados en la Figura 4.4.30.   

 

Figura 4.4.30. Aplicación del modelo propuesto en diferentes materiales deformados por 
técnicas de deformación plástica severa, Al-0.13Mg y AA8079 procesados por ECAE [327], 
acero IF procesado por ARB [328], Cu procesado por ECAP [329] y Cu-Mg0.2 procesado por 
ECAP [318]. 

 

Analizando los valores de los parámetros obtenidos para cada uno de los materiales se puede 

observar que el material Cu-Mg0.2 y el hierro ARMCO presentan los valores más pequeños del 
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exponente ̅ߣ que los demás materiales, lo que muestra que este tipo de materiales permiten 

obtener una fracción mucho menor de HAGB (o mucho mayor de LAGB) para menores valores 

de deformación, como se observa en la Figura 4.4.30 al mirar las curvas más desplazadas hacia 

la izquierda. Por otro lado el exponente ത݊ indica la capacidad que presenta el material para 

generar bordes de grano de ángulo grande con el incremento en la deformación. De igual manera 

como se muestra en la Figura 4.4.30, se puede observar que el material Al-0.13Mg  y el acero IF 

presentan los mayores valores debido a que presentan un comportamiento creciente en la 

fracción de HAGB con el incremento en la deformación, mientras que los materiales como el Cu 

y la aleación AA8079 presentan valores más pequeños ya que como indica la Figura 4.4.30 

aunque presentan un crecimiento en la fracción de HAGB también se produce una saturación a 

partir de ciertos valores de deformación. Finalmente la aleación de cobre Cu-Mg0.2 muestra el 

valor de ݊ más pequeño ya que no presenta un gran incremento en la fracción de HAGB a 

medida que se incrementa la deformación. El exponente ̅ߜ también permite entender cuán rápido 

se produce el cambio de una fracción predominante de LAGB hacia una fracción de HAGB, y de 

esta manera se puede entender que un valor grande de ̅ߜ representaría que el material pasa 

rápidamente de tener una microestructura dominada por LAGB hacia una microestructura 

formada por fracciones dominantes de HAGB a menores valores de deformación.             

Tabla 4.4.6. Parámetros obtenidos mediante el ajuste del modelo de HAGB para diferentes 
materiales. 

 

 

Comparando los resultados obtenidos para los diferentes materiales en bibliografía con los del 

hierro ARMCO se puede establecer que presentaría una transición media de una microestructura 

dominada por LAGB hacia una microestructura donde la fracción de HAGB es la mayor. 

También de acuerdo al valor del exponente ݊ obtenido se puede concluir que el material presenta 

un crecimiento apreciable en la fracción de los HAGB el cual comienza a alcanzar un valor de 

saturación a partir de valores de deformación mayores a siete pases lo cual es comparable al 

comportamiento obtenido por Cu procesado por ECAP bajo las mismas condiciones de ensayo 

Material

Fe‐Armco ‐3,634 0,383 2,176

Acero IF ‐1,407 1,000 6,353

Cu ‐1,107 0,658 4,197

Cu‐Mg0,2 ‐3,243 0,152 0,769

Al 0,13Mg ‐0,888 0,385 6,828

AA8079 ‐2,794 0,678 2,979

nλ δ
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(tipo de matriz, número de pases y temperatura) [329] así como con el comportamiento obtenido 

con la aleación AA8079 [327] en el cual las condiciones de procesamiento fueron diferentes 

(diferente geometría de matriz y ruta de procesamiento).  

Finalmente una comparación directa de la evolución de los bordes de grano de ángulo grande del 

hierro ARMCO procesado por dos técnicas diferentes de deformación plástica severa como 

ECAP y ARB [330] se indica en la Figura 4.4.31. Inicialmente se puede observar que el hierro 

procesado mediante ARB permite obtener mayores fracciones de HAGB que el hierro procesado 

por ECAP para valores similares de deformación. Esto se puede atribuir a las diferencias en la 

microestructura inicial, ya que el hierro ARMCO procesado por ARB presenta un tamaño de 

grano inicial promedio de 18μm mientras que para el hierro ARMCO procesado por ECAP se 

partió de tamaño promedio de ~70 μm lo que lleva a una reducción del tamaño de grano más 

lenta y por lo tanto la evolución de HAGB también se hace lenta. Los valores obtenidos 

mediante el ajuste del modelo para el hierro ARMCO procesado por ARB fueron: ̅ߣ ൌ െ3,94,  

ത݊ ൌ 2,42 y ̅ߜ ൌ 0,76. Comparando estos valores con los encontrados para el hierro ARMCO 

procesado por ECAP como se muestran en la Tabla 4.4.6, se puede comprobar como el hierro 

procesado por ARB genera una fracción de LAGB ligeramente mayor a menores deformaciones 

que la obtenida por ECAP (valor de ̅ߣ menor en Fe con ARB que con ECAP). El exponente ത݊ 

mayor para el caso del hierro procesado por ARB comprueba el hecho de que el material 

presenta un incremento más rápido en la fracción de HAGB con el incremento en la deformación 

que el hierro con ECAP.  

 

Figura 4.4.31. Comparación de la evolución de los límites de grano de ángulo grande para el 
hierro ARMCO procesado por ECAP y ARB [330]. 
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5 CONCLUSIONES 

El hierro ARMCO fue sometido a deformación plástica severa a diferentes niveles de 

deformación (1, 2, 3, 4, 5, 6, 7, 8 y 16 pases) por medio de la técnica de extrusión en canal 

angular de sección constante-ECAP a temperatura ambiente siguiendo la ruta de procesamiento 

BC. 

En este trabajo se hizo especial énfasis en el estudio de la ductilidad del material de grano 

ultrafino (procesado por ECAP) mediantes estudios microestructurales, ensayos mecánicos, 

térmicos y mediante la aplicación de modelos teóricos para el estudio de la deformación plástica, 

analizando especialmente la capacidad de endurecimiento por deformación. De esta manera, se 

encontró que la relación entre la reducción en el tamaño de grano y el incremento en la densidad 

de dislocaciones juegan un papel clave en la reducción de la ductilidad del material a 

temperatura ambiente.  

A continuación se presentan de forma más detallada las conclusiones obtenidas a través de los 

diferentes estudios llevados a cabo en esta investigación: 

 

1. Se obtuvieron diferentes microstructuras a través del procesamiento del hierro Armco por 

ECAP pasando de forma progresiva de una microestructura dominada por bordes de grano de 

ángulo pequeño (menos de 4 pases por ECAP) a una microestructura donde los bordes de grano 

de ángulo grande son los dominantes (más de seis pases) donde la recristalización dinámica 

continua es el principal responsable de dicha evolución. 

 

2. Se observó una gran reducción en el tamaño de grano en función de la deformación en el 

material. Las mayores reducciones en el tamaño de grano se obtuvieron durante los primeros 

pases por ECAP (hasta el quinto pase), y posteriormente se observó una tendencia hacia la 

saturación como consecuencia también de la saturación en la evolución de la densidad de 

dislocaciones debido a que el proceso ECAP ya no permite una mayor reducción en el tamaño de 

grano. 

  

3. La evolución en la densidad de dislocaciones geométricamente necesarias confirmó el hecho 

de que el material no ha alcanzado aun una microestructura de estado estable incluso después del 
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décimo sexto pase, lo que muestra  el potencial del material para alcanzar mayores reducciones 

en el tamaño de grano  

4. La evolución en la fracción de los sitios de red coincidente-CSL con la deformación mostró, 

una reducción en todos los diferentes tipos de límites con respecto al material recocido. Sin 

embargo entre los diferentes materiales deformados se observó como la fracción de estos límites 

se incrementa, a medida que lo hacía la deformación, con la excepción del quinto pase, donde 

prácticamente la fracción de estos límites era comparable a la del material con un pase. Este 

comportamiento se podría describir como el punto de cambio donde la microestructura pasa del 

dominio de LAGB hacia el dominio de HAGB, lo cual se observó reflejado también en otras 

propiedades como la ductilidad del material, siendo el material con cinco pases el que presentó 

una zona de endurecimiento prácticamente nula. 

 

5. La caracterización de la textura por medio de EBSD mostró una buena correlación con el 

modelo de corte simple. Las componentes D1 y D2 fueron las más representativas para el 

material procesado por ECAP, con excepción de los materiales con uno y cuatro pases, donde las 

componentes más representativas fueron E y F respectivamente. Se destaca que todas las 

componentes de textura predichas por el modelo de corte simple se localizaron sobre tres fibras 

principales (b1, b2 y b3) como se mostró en los ODFs. Por otro lado, se observó una tendencia en 

la intensidad de las componentes ܧ, ,തܧ ̅ ܬ		y	ܬ a disminuir hasta el cuarto pase, para luego 

incrementarse con respecto a este punto (cuarto pase). También se encontró que la intensidad 

global de la textura fue mayor para en los primeros pases (hasta el sexto pase) para luego 

disminuir hasta el décimo sexto pase, lo cual se atribuyó al desarrollo de otro tipo de 

componentes de textura propias de los materiales bcc. De esta manera, se encontró el incremento 

en componentes localizadas sobre la fibra ߛ a costa de la reducción en la intensidad de 

componentes sobre la fibra ߙ, indicativo de procesos de recristalización.  

 

6.  Mediante la microscopía de transmisión-TEM se logró cuantificar la densidad de 

dislocaciones en el material, observándose el cambio en su distribución sobre la microestructura, 

pasando de un estado inicial con dislocaciones libres fácilmente reconocibles, a un estado donde 

las dislocaciones se agrupaban formando paredes de altas densidades donde difícilmente se 

podían identificar de forma separada, como producto de la gran deformación. Sin embargo 

gracias a la técnica combinada de TEM-EBSD se logró observar como las dislocaciones que 

formaban paredes durante los primeros pases por ECAP correspondían con los bordes de grano 

de ángulo grande, mientras las dislocaciones formando marañas correspondían con los LAGB. 
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Por otro lado para mayores deformaciones (> 4 pases) se observó que tanto las dislocaciones 

formando paredes o marañas podrían ser HAGB o LAGB, siendo efectivamente mayor la 

fracción de dislocaciones formado HAGB. 

 

7. Con la difracción de rayos-X se realizaron cálculos de tamaño de cristal como de densidad de 

dislocaciones, con comportamientos similares a los encontrados por TEM y EBSD, (una 

disminución con tendencia a la saturación para el caso del tamaño de grano y un incremento con 

tendencia  a la saturación para la densidad de dislocaciones). Sin embargo, lo que llamó la 

atención fueron las diferencias encontradas con respecto  a las magnitudes del tamaño de grano 

calculados por cada una de las técnicas. Estas diferencias, especialmente las encontradas entre 

los cálculos de TEM-EBSD y rayos-X se atribuyeron al efecto de las paredes de dislocaciones 

dipolares las cuales son configuraciones comúnmente observadas en materiales con deformación 

plástica severa que rompen la coherencia de la dispersión de rayos-X, lo que hace que el tamaño 

del cristal venga determinado o corresponda con el tamaño del subgrano o con las células de 

dislocaciones.  

 

8. Continuando con las diferencias observadas en el tamaño de grano, las diferencias obtenidas 

entre TEM-EBSD y EBSD-SEM se atribuyen al efecto del porcentaje de puntos indexados 

mediante EBSD-SEM el cual, como es bien conocido, para materiales procesados por 

deformación plástica severa no suele ser mucho mayor al 80%, además de que es una técnica 

altamente sensible al ruido generado por la aparición de puntos no indexados, los cuales se 

pueden haber considerado como granos durante el análisis estadístico llevando a tener valores 

medios ligeramente inferiores. Por otro lado se concluye diciendo que el tamaño medio del grano 

podría estar entre los valores calculados por TEM-EBSD y EBSD-SEM ya que también se debe 

considerar que los valores obtenidos por TEM-EBSD aunque pueden tener mayor certeza de su 

cálculo representan una pequeña población.  

 

9. Los ensayos de tracción uniaxial mostraron un gran incremento en la resistencia del material 

con el incremento en el número de pases, observándose una tendencia a saturación a partir del 

sexto pase. Sin embargo, se observó una disminución en la ductilidad del material con el 

incremento de la deformación. Esta disminución en la ductilidad del material fue asociada con la 

pérdida en la capacidad de endurecimiento por deformación del material.  
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10. El estudio de las zonas de fractura revelo que la ductilidad como medida de la reducción de 

área presentaba altos porcentajes más característicos de un material con comportamiento dúctil 

ya que incluso después del décimo sexto pase fue encontrada la presencia de “dimples”. Por otro 

lado la ductilidad como medida de alargamiento a fractura en el ensayo de tracción mostró un 

comportamiento más decreciente que el de la medida de reducción de área.  

 

11. Los ensayos de fatiga de alto número de ciclos permitieron observar que el material con ocho 

pases de ECAP presentaba un incremento en la resistencia a fatiga mayor que el 195% con 

respecto al material en estado inicial recocido. También se destaca que el gran incremento en la 

resistencia a fatiga del material con ocho pases no fue solo debido a la mayor resistencia 

mecánica obtenida por la deformación del proceso, sino también  a la capacidad que presenta el 

proceso ECAP para cerrar defectos como poros, los cuales fueron encontrados en el material en 

estado inicial pero no en el material con ECAP.     

 

12. Una característica importante encontrada en el estudio de la microestructura de los materiales 

después del ensayo de fatiga fue la aparición de una textura de granos orientados hacia las 

direcciones <101> y <111> que corresponden con la fibras ߙ	y	ߛ respectivamente, siendo mucho 

más intensa en el material con ocho pases donde las principales componentes fueron 

ሺ111ሻሾ11ത0ሿ	ݕ	ሺ111ሻሾ01ത1ሿ	en la fibra ߛ mientras que en la fibra ߙ la principal componente fue la 

ሺ332ሻሾ11ത0ሿ. Se destaca que el efecto generado en la textura mediante el ensayo de fatiga es 

diferente al generado mediante el ensayo de tracción hasta fractura. Por lo que el ensayo de 

fatiga genera mayores intensidades sobre las componentes de ambas fibras (ߙ	y	ߛ) mientras que 

en el ensayo de tracción las componentes sobre las fibras son de menor intensidad siendo casi 

nulas sobre la fibra ߙ.   

 

13. El ensayo de tenacidad a la fractura sobre los materiales con cero y ocho pases por ECAP 

mostró que el material con ocho pases presentó un valor superior al del material recocido, lo cual 

se atribuyó a que la mecánica de la fractura elástica lineal no se puede aplicar para un material 

que presenta un comportamiento claramente plástico como el material recocido, sin embargo sí 

es válido para el material con ocho pases. Por lo tanto, estos resultados validarían nuevamente el 

hecho de que el material procesado por ECAP presenta un problema de pérdida de 

endurecimiento por deformación en lugar de ductilidad. 
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14. Se encontró que la principal contribución a la energía almacenada por deformación provenía 

de las vacantes seguida por la energía aportada por los bordes de grano y finalmente la energía 

aportada por las dislocaciones. Esta apreciación es coherente con el hecho de la saturación 

observada en la densidad de dislocaciones, ya que al existir mayor concentración de vacantes 

(mayor energía de vacantes) estas tendrán mayor movilidad evitando la acumulación de 

dislocaciones generando su aniquilación.  

 

15. Los tratamientos térmicos llevados a cabo para el material con dieciséis pases mostraron una 

ligera mejora en la ductilidad del material, sin embargo no se obtuvo una gran extensión en la 

región de endurecimiento por deformación, ya que los tratamiento efectuados generaron 

principalmente un proceso de recuperación microestructural en lugar de recristalización donde 

pudiesen coexistir granos de mayor tamaño recristalizados que aportarían ductilidad con granos 

de menor tamaño producto de la deformación plástica por ECAP que aportarían la resistencia. 

 

16. El estudio de la microestructura por EBSD de los materiales recocidos mostró la existencia 

de dos familias de tamaños de grano, una familia de grano ultrafino (mayoritaria) y una familia 

de granos más grandes (menor proporción) los cuales al analizarlos por separado se encontró que 

al calcular el exponente de crecimiento de grano, el valor correspondía con valores 

característicos para procesos de recuperación, siendo el exponente mayor en el caso de los 

recocidos a 400ºC que para los recocidos a 350ºC, por lo que se demuestra que el material es más 

sensible a los incrementos de temperatura que a los tiempos de mantenimiento. 

 

17. El modelo de Hollomon mostró que el material procesado por ECAP incrementa su 

exponente de endurecimiento por deformación hasta el primer pase seguido por una constante 

disminución hasta el quinto pase donde un nuevo incremento con tendencia a la saturación se 

presenta para los siguientes pases. Por otro lado la curva del proceso de ECAP mostró un valor 

de exponente de endurecimiento por deformación muy superior al encontrado en cada uno de los 

materiales, sugiriendo la posibilidad de que el material puede ser sometido a mayores 

deformaciones por otros procesos de deformación plástica severa.  

 

18. Los análisis de C-J y C-J modificado mostraron la existencia de dos zonas de endurecimiento 

por deformación, una caracterizado por un mayor exponente de endurecimiento por deformación, 

y una segunda donde el exponente disminuye con respecto a la primera. De esta manera, 

mediante el análisis microestructural en cada una de las zonas se encontró que para el material 
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ultrafino el mayor endurecimiento en la primera zona era debido a una disminución en el tamaño 

de grano debido al incremento en la fracción de los HAGB con respecto al material antes de 

deformación por tracción. Mientras que en la segunda zona se encontró un crecimiento en el 

tamaño de grano sugiriendo la ocurrencia de la recuperación dinámica como principal 

responsable. 

 

19. El análisis modificado de Hall-Petch mostró que la mayor contribución a la resistencia del 

material provenía de los bordes de grano de ángulo pequeño, pero que a medida que se 

incrementaba la deformación en el material (número de pases) tomaban mayor importancia 

debido al continuo incremento en la fracción de los HAGB como consecuencia de la 

recristalización dinámica continua-CDRX. 

 

20. Mediante el modelo propuesto por Bergström se calculó la densidad de dislocaciones tanto 

para los diferentes pases por ECAP, así como para las deformaciones por el ensayo de tracción 

para cada uno de los pases. Este modelo mostró que a medida que la deformación se 

incrementaba el valor del coeficiente ablandamiento se incrementaba hasta alcanzar su máximo 

en el sexto pase para luego disminuir hasta el octavo pase. Esto demuestra la mayor probabilidad 

de aniquilación de las dislocaciones a medida que el valor del exponente se incrementa de forma 

coherente con la evolución de la densidad de dislocaciones, donde para el material con cinco y 

seis pases la evolución de la densidad de dislocaciones fue prácticamente nula durante el ensayo 

de tracción.  

 

21. La evolución del coeficiente de endurecimiento por deformación calculado mediante el 

modelo de Bergström mostró que el material inicial recocido presentaba un comportamiento 

principalmente creciente mientras que los materiales con ECAP alcanzaban su valor máximo en 

el inicio de la deformación para luego disminuir de forma continua con el incremento en la 

densidad de dislocaciones. 

 

22. El modelo planteado por Mayer de las dislocaciones móviles e inmóviles mostró que durante 

las etapas iniciales de deformación la densidad de dislocaciones móviles es mayor a la de las 

dislocaciones inmóviles, lo que explica que para deformaciones menores a un pase se presenten 

mayores elongaciones que para el material con más de un pase. Posteriormente, la densidad de 

dislocaciones inmóviles crece en mayor proporción que las móviles, generando de esta manera 

que el material presente mayor endurecimiento.    
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23. El modelo de Bergström mostró que la evolución del endurecimiento por deformación está 

altamente ligado a la evolución de la fracción volumétrica de las paredes celulares encontrándose 

que durante la etapa III  de deformación la contribución al endurecimiento proviene 

principalmente de las paredes y los interiores de la célula, mientras que a partir de la etapa IV  la 

contribución por parte de los interiores comienza a ser más importante que la de las paredes y la 

contribución del ablandamiento por parte de la fracción volumétrica de las paredes celulares 

toma mayor importancia alcanzando su valor mínimo al inicio de la etapa IV para posteriormente 

estabilizarse.  

 

24. El modelo propuesto que predice la fracción de los límites de grano de ángulo grande para 

los materiales metálicos sometidos a procesos de deformación plástica severa mostró un buen 

ajuste no solo para el hierro Armco procesado por ECAP sino también para otros hierros 

deformados por otros procesos así como para otro tipo de materiales como aluminio y 

aleaciones, cobre y aleaciones y aceros. Este modelo introduce parámetros que cuantifican la 

velocidad de generación de HAGB como de LAGB y la magnitud del crecimiento en la fracción 

de HAGB con la deformación.       
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