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RESUMEN 
 

La recristalización estática (SRX por sus siglas en idioma inglés), es un proceso térmico que ocurre 

cuando metales y aleaciones que han sido previamente deformados, son tratados a temperaturas 

de entre 0.33 y 0.5 de la temperatura de fusión en K.  

Actualmente, la aleación AA7075 es empleada en las industrias automotriz y aeroespacial, debido a 

su comportamiento mecánico de resistencia a la tensión y dureza, pero también a que presenta 

una relación de resistencia mecánica/densidad adecuada. No obstante, la búsqueda por mejorar 

sus propiedades mecánicas, sigue siendo un tema de gran interés científico-tecnológico.  

La extrusión en canal angular de sección constante (ECAP por sus siglas en idioma inglés), es una 

técnica de deformación plástica severa que consiste en hacer pasar una probeta del material de 

interés a través de un canal que posee un ángulo interno (comúnmente de 90°), lo que promueve 

el refinamiento de grano debido a los esfuerzos y deformaciones de corte principalmente y, a 

partir de lo cual, es posible mejorar la resistencia mecánica con base en la ecuación de Hall-Petch. 

Sin embargo, al alcanzar relativamente altas deformaciones, la cinética de recristalización estática 

en los materiales tiende a verse modificada. Con base en lo anterior, en el presente trabajo se 

estudia el efecto que tiene la deformación severa sobre la cinética de recristalización estática en 

una aleación de aluminio AA7075, usando los modelos de JMAK y Kuhlmann.  

Inicialmente, las probetas de la aleación AA7075-T651 fueron tratadas térmicamente a fin de 

mejorar la ductilidad de éstas. Posteriormente, fueron deformadas vía ECAP con 3 y 5 pasos, y una 

fue ensayada a tensión con el propósito de alimentar los valores del régimen plástico al software 

de simulación DEFORM 3D.  

Los resultados obtenidos por la simulación vía DEFORM 3D, permitieron seleccionar las zonas de 

trabajo para el tratamiento de recocido; la simulación vía THERMO-CALC permitió establecer las 

temperaturas de recocido de 340 y 400 °C; la caracterización microestructural vía microscopía 

óptica (MO) y microscopía electrónica de barrido (MEB) permitió caracterizar la evolución 

microestructural en cada uno de los tratamientos termomecánicos y, finalmente, el análisis 

químico vía Espectroscopía por Dispersión de Energía (EDS por sus siglas en idioma inglés) en el 

MEB, evidenció la existencia de partículas de segunda fase (𝑇, 𝑆 y 𝜂), las cuales posiblemente 

retardaron la cinética de recristalización estática en las muestras deformadas vía ECAP, debido al 

fenómeno de anclaje de Zener.  
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ABSTRACT 
 
 

The static recrystallization (SRX) is a thermal process that occurs when metals and alloys that have 

been previously deformed, are exposed to temperatures between 0.33 and 0.5 with reference to 

their melting temperature in K. 

Currently, the AA7075 alloy is used in the automotive and aerospace industries, this due to its 

mechanical behavior of tensile strength and hardness but also due to the good mechanical 

resistance/density ratio. However, the search for improving its mechanical properties continues 

being an interesting scientific/technological topic.  

The equal channel angular pressing (ECAP) is a technique of severe plastic deformation that 

consists of passing a sample of the material of interest through a channel that has an internal angle 

(commonly 90°), this technique promotes the grain refinement due to shear stresses and strains 

mainly and allow to improve the mechanical properties based on the Hall-Petch equation. 

Nevertheless, when reaching high amounts of strain, the kinetics of the static recrystallization in 

the materials tends to be modified. From the above, in the present work the effect of the severe 

deformation on the kinetics recrystallization in an AA7075 alloy is studied, using the JMAK and 

Kuhlmann models. 

At the beginning, the samples of the AA7075-T651 alloy were heat treated to enhance their 

ductility. After that, these were deformed by ECAP with 3 and 5 steps, and additionally one none-

deformed sample was tension tested in order to feed the values of the plastic regime to the 

DEFORMED 3D simulation software. 

The results obtained by the DEFORMD 3D simulation, let to choose the working zones for the 

annealing treatment while the THERMO-CALC software allowed to establish the annealing 

temperatures of 340 and 400 °C; the microstructural characterization by optical microscopy (OM) 

and scanning electron microscopy (SEM), let to characterize the microstructural evolution in each 

step of the thermomechanical treatment and, finally, the chemical analysis by Energy dispersive 

spectroscopy (EDS) in SEM, evidenced the existence of particles of second-phases (𝑇, 𝑆 y 𝜂), which 

possibly delayed the kinetics of the static recrystallization in the samples deformed by ECAP, due to  

the Zener drag phenomenon.  
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SÍMBOLOS Y ABREVIATURAS 
 
 
% wt: Porcentaje en peso 
(𝑨𝒍)𝜶: Matriz de Aluminio 
AA: The Aluminum Association (Asociación del Aluminio) 
ARB: Accumulative Roll Bonding (Laminado Acumulativo) 
BF: Bright field (Campo claro) 
Bottom up: Enfoque de “Abajo hacia arriba” 
CGP: Constrained Groove Pressing (Prensado con Corrugado Restringido) 
DB: Dark field (Campo oscuro) 
DRV: Dynamic Recovery (Recuperación Dinámica) 
ECAP: Equal Channel Angular Pressing (Extrusión en Canal Angular de Sección Constante) 
ED: Extrusion direction (Dirección de Extrusión) 
FCC: Face-Centered Cubic (Cúbico Centrado en las Caras) 
FEM: Finite Element Method (Método de Elemento Finito) 
FSW: Friction Stir Welding (Soldadura por fricción) 
HAGB: High-Angle Grain Boundary (Límite de Grano de Ángulo Alto) 
HPT: High Pressure Torsion (Torsión a Alta Presión) 
HV: Hardness Vickers (Dureza Vickers) 
LAGB: Low-Angle Grain Boundary (Límite de Grano de Ángulo Bajo) 
MPa: Mega Pascales (106 Pascales) 
ND: Normal direction (Dirección Normal) 
RCS: Repetitive Corrugation and Straightening (Corrugado y Planchado Repetitivo) 
SEM: Scanning Electron Microscopy (Microscopía Electrónica de Barrido) 
SFE: Stacking-Fault Energy (Energía de Falla de Apilamiento) 
SPD: Severe Plastic Deformation (Deformación Plástica Severa) 
SRV: Static Recovery (Recuperación Estática) 
SSSS: Super-Saturated Solid Solution (Solución Sólida Sobresaturada) 
TD: Transversal direction (Dirección Transversal) 
TEM: Transmission Electron Microscopy (Microscopía Electrónica de Transmisión) 
TMT: Thermo-mechanical Treatments (Tratamientos Termo-mecánicos) 
Top Down: Enfoque de “Arriba hacia abajo”  
UTS: Ultimate Tensile Strength (Resistencia Última a la Tensión) 
ZGP: Guinier-Preston Zones (Zonas de Guinier-Preston) 
𝑺: Fase Al2CuMg 
𝚻: Fase Al2Mg3Zn3 

𝜸: Energía de Falla de Apilamiento 
𝜼: Fase MgZn2 

𝝆: Densidad de Dislocaciones  
 
Nota. Las traducciones al español fueron realizadas con base en la literatura, de tal forma que en 
algunas ocasiones, estas traducciones pueden llegar a ser ambiguas, haciendo que las siglas no 
necesariamente representen las del texto original en inglés. 
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Justificación 
 
 

La recristalización estática (SRX por sus siglas en idioma inglés), es un proceso térmico que ocurre 

durante el recocido de materiales metálicos que han sido previamente deformados en frío o 

caliente [1]. Tal proceso puede llegar a modificar la microestructura en dichos materiales, 

alterando con ello sus propiedades mecánicas, tal como la resistencia a la tensión y la dureza, lo 

que llega a ser crítico para el desempeño de componentes que requieren una elevada resistencia 

mecánica [2].  

El proceso de recristalización estática es de gran interés científico/tecnológico en materiales de 

Ingeniería, tal como lo son las aleaciones de aluminio de la serie 7XXX (Al-Zn-Mg-Cu) y, en 

particular, la aleación de AA7075, pues son utilizadas en la industria aeronáutica y automotriz, 

entre otras [3-4]. Sin embargo, los componentes metálicos como los revestimientos de las alas y el 

fuselaje en aviones o las partes fijas en el chasis de los carros [5-6], se caracterizan por requerir 

una alta resistencia mecánica (~500 𝑀𝑃𝑎), así como una densidad relativamente baja del material 

(~2.7 
𝑔

𝑐𝑚3). Por tal motivo, diversas técnicas de deformación plástica severa (SPD por sus siglas en 

idioma inglés) han sido estudiadas y empleadas en los últimos años con la finalidad de mejorar las 

propiedades mecánicas en dichas aleaciones, mediante el mecanismo de endurecimiento por 

refinamiento de tamaño de grano, principalmente. 

La extrusión en canal angular de sección constante (ECAP), es una técnica de deformación plástica 

severa (SPD) [7], que ha mostrado excelentes resultados en cuanto al refinamiento de grano en 

materiales metálicos, a partir de lo cual es posible mejorar diferentes propiedades mecánicas con 

base en el modelo de Hall-Petch [8]. No obstante, el proceso de recristalización estática en 

aleaciones que han sido severamente deformadas, llega a ser complejo debido a la presencia de 

partículas de segunda fase, las cuales pueden modificar la cinética de recristalización en dichas 

aleaciones, acelerándola o retrasándola [5]. 

Con base en lo anterior, en el presente trabajo se estudia el efecto que tiene la deformación severa 

sobre la cinética de recristalización estática en una aleación AA7075, empleando el modelo clásico 

de recristalización de Johnson-Mehl-Avrami-Kolmogorov (JMAK) [9-10] y el de Kuhlmann [11-12].  
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Planteamiento del problema 
 

Aun cuando es posible mejorar la resistencia mecánica de una aleación AA7075 (resistencia a la 

tensión y dureza) con el uso de técnicas de deformación plástica severa, la presencia de partículas 

de segunda fase llega a modificar la cinética de la recristalización estática, acelerándola o 

retrasándola, esto debido a que los precipitados limitan la movilidad de límites de grano [13], lo 

que puede afectar en gran medida el funcionamiento de componentes aeronáuticos y 

automotrices durante su desempeño.   

Con base en lo anterior, en el presente trabajo se desea estudiar el efecto que tiene la 

deformación severa sobre la cinética de recristalización estática en una aleación AA7075, 

empleando los modelos de Kuhlmann y de JMAK. 

 

Hipótesis 
 

A partir del diseño e implementación de diversos tratamientos térmicos de recocido en muestras 

de la aleación AA7075 severamente deformadas, será posible determinar la cinética de 

recristalización estática con base en los modelos de Kuhlmann y de JMAK. 

 

Objetivo General 

 
Estudiar el efecto que tiene la deformación severa sobre la cinética de recristalización estática en 

una aleación AA7075. 

 

Objetivos Específicos 

 
1.- Implementar el proceso de ECAP en el software DEFORM 3D con el objetivo de correlacionar las 

deformaciones alcanzadas en cada paso de deformación por ECAP.  

2.- Calcular el diagrama de fases mediante simulación termodinámica vía THERMO-CALC, para 

determinar la línea solvus de la aleación AA7075, que permita el establecimiento de las 

temperaturas de recocido para el estudio de la recristalización estática. 
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3.- Caracterizar los cambios microestructurales de la aleación AA7075 con 3 y 5 pasos de ECAP, 

posterior a los tratamientos térmicos de recocido realizados a 340 y 400 °C.  

4.- Determinar las curvas de recristalización estática de la aleación AA7075 con 3 y 5 pasos de 

ECAP, empleando los modelos de Kuhlmann y de JMAK.  
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CAPÍTULO 1 

ESTADO DEL ARTE DE LA EXTRUSIÓN EN CANAL ANGULAR, 
MECANISMOS DE ENDURECIMIENTO Y RECRISTALIZACIÓN ESTÁTICA.    

 

 
Resumen 

 
En el presente capítulo, se abordan diversos aspectos microestructurales que hacen de gran 

interés a las aleaciones de la serie 7XXX y, específicamente, a la aleación AA7075. Asimismo, se 

presentan los antecedentes del proceso de deformación plástica severa (SPD), de la técnica de 

extrusión en canal angular de sección constante (ECAP), así como la descripción de ésta técnica y 

las variables que involucra. Finalmente, se describen los mecanismos de endurecimiento en 

aleaciones metálicas, su relación con la técnica de ECAP, y el efecto de estos mecanismos sobre la 

cinética de recristalización estática en la aleación AA7075. 

 

1.1. Aspectos generales y aplicaciones de la serie 7XXX  
 

En los últimos años, la búsqueda por mejorar las propiedades mecánicas de diversos metales y 

aleaciones, ha despertado el interés por parte de diversas industrias y, en particular, por la 

industria aeronáutica y automotriz [3,14], a fin de garantizar el correcto desempeño de las partes o 

componentes presentes en aviones o vehículos. Adicionalmente, la reducción del impacto 

ambiental, mediante la fabricación de estructuras ligeras que involucren una disminución en el 

consumo de combustible, constituye otra valiosa razón para el estudio de aleaciones ligeras.  

Entre los diversos materiales ingenieriles empleados por las industrias antes mencionadas, las 

aleaciones de aluminio de la serie 7XXX, han destacado debido a las excelentes propiedades 

mecánicas que presentan, tal como lo son: la resistencia a la tensión (~503 𝑀𝑃𝑎) y dureza (175 

HV), entre otras.  Entre las aleaciones de aluminio que más han sido estudiadas en los últimos años 

por parte de las industrias aeronáutica y automotriz, se encuentran las siguientes: 7010, 7050, 

7055, 7075 y 7079 [14-15]. [Véase Anexo 1: Aleaciones de aluminio comerciales de la serie 7XXX].  
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Sin embargo, la aleación AA7075 es la que ha mostrado una de las mejores relaciones de densidad-

resistencia mecánica [14], siendo susceptible de alcanzar hasta ~1 𝐺𝑃𝑎 en el esfuerzo de cedencia 

con el uso de técnicas de SPD [15]. Por tal razón, la aleación AA7075 será empleada en el presente 

trabajo para estudiar su cinética de recristalización, cuando está severamente deformada. La Tabla 

1.1 muestra los principales elementos aleantes en cada una de las series de las aleaciones de 

aluminio, con las nomenclaturas respectivas para forja y colada [16-17]. Adicionalmente, muestra 

las aleaciones que son endurecibles y las que no lo son. 

Tabla 1.1 Clasificación de las aleaciones de aluminio [17]. 

Aleaciones Base Aluminio  
Aleaciones de Forja Aleaciones de Colada 

Endurecimiento  Serie Elementos de Aleación Serie Elementos de Aleación 

1XXX Al > 99%  1XX.X. Al > 99% NPE 

2XXX Al-Cu  2XX.X. Al-Cu EP 

3XXX Al-Mn 3XX.X. Al-Si-Cu o Al-Mg-Si NPE 

4XXX Al-Si 4XX.X. Al-Si EP 

5XXX Al-Mg 5XX.X. Al-Mg NPE 

6XXX Al-Mg-Si 6XX.X. Sin Especificación EP 

7XXX Al-Zn-Mg-Cu 7XX.X. Al-Mg-Zn EP 

8XXX Al-Li, Sn, Zr o B 8XX.X. Al-Sn Mayormente EP 

 
Nota: Las siglas EP y NPE, se refieren a las aleaciones que son endurecibles por precipitación, y las 
que no son endurecibles por precipitación, respectivamente.  

 
Tal como se observa en la Tabla 1.1, las aleaciones de la serie 7XXX son endurecibles por 

precipitación, lo cual se atribuye a la formación de precipitados o partículas de segundas fases [18]. 

Estos precipitados pueden ser modificados mediante el uso de tratamientos térmicos, mecánicos o 

el uso de ambos. En tales procesos, el efecto de la temperatura y deformación tienden a modificar 

la morfología, orientación y el tamaño de dichos precipitados, lo que repercute en las propiedades 

mecánicas finales del material [19].  
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1.1.1. La aleación AA7075 como material ligero. 
 

La Tabla 1.2 muestra la composición química nominal de la aleación AA7075, de acuerdo con la 

norma de la Aluminum Association [17].  

 
Tabla 1.2 Composición química nominal de la aleación AA7075 [17,20]. 

Elemento Composición (% peso) 

Zn 5.1-6.1 

Mg 2.1-2.9 

Cu 1.2-2.0 

Si 0.40 

Fe 0.50 

Cr 0.18-0.28 

Mn 0.30 

Ti 0.20 

Al Balance 

 

La aleación AA7075 es la que ha mostrado los mejores valores en cuanto a resistencia mecánica 

(resistencia a la tensión, principalmente) al ser tratada térmicamente y por procesos de termo-

conformado [21-22]. No obstante, para la fabricación de componentes de uso aeronáutico o 

automotriz, es necesario también tomar en consideración otros parámetros, tales como: 

resistencia a la fatiga, resistencia a la corrosión, soldabilidad, entre otras [23-24].  

 
Generalmente, el aluminio y sus aleaciones poseen diferentes designaciones, las cuales indican el 

tratamiento térmico, enfriamiento, etc., al que fue sometido el material y, en general, involucran: 

números, detalles de designación del proceso, así como subcategorías [17, 25]. Por ejemplo, la 

aleación AA7075 puede encontrarse bajo las siguientes designaciones [25]:  

 

- 7075-O: Esta designación indica que el material fue sometido a un tratamiento térmico de 

recocido y, por tanto, se encuentra en un estado de mínima dureza.  
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- 7075- T6: La designación T aplica para aleaciones cuya resistencia es estable a las pocas 

semanas del tratamiento térmico de solubilizado. Esta designación siempre viene seguida 

por uno o más dígitos. Por otro lado, la designación T6 engloba productos que son tratados 

térmicamente por solubilizado y envejecido artificial. Dichos productos no han sido 

trabajados en frío posterior al tratamiento térmico de solubilizado, pero las propiedades 

mecánicas de estos productos han sido mejoradas por un tratamiento térmico de 

precipitación.  

- 7075- T651: Dicha designación se aplica específicamente a productos de placa, barra y 

barras laminadas o con acabado en frío, a troqueles o anillos forjados, y a anillos 

enrollados. Esta designación indica que los productos han sido liberados de esfuerzos 

residuales. 

 

A pesar de que la aleación AA7075 posee una resistencia a la tensión comparable con la de un 

acero de mediano carbono, en los últimos años, diversos procesos han sido desarrollados con la 

finalidad de mejorar aún más su comportamiento mecánico (resistencia la tensión y dureza, 

principalmente) de dicha aleación, sin modificar otros tipos de comportamiento, tal como el: 

térmico, eléctrico, magnético, etc. Un proceso de conformado mecánico, llamado Deformación 

Plástica Severa (SPD), ha mostrado excelentes resultados al respecto [26].  

 

1.2  La deformación plástica severa como modificador de la microestructura  
 

La deformación plástica severa (SPD), puede definir como “cualquier proceso de conformado de 

metales, en el cual una alta deformación es impuesta sobre el volumen total de un sólido, sin 

introducir un cambio significativo en las dimensiones generales del sólido y que, además, promueve 

un excepcional refinamiento de grano”. Tal proceso pertenece al llamado enfoque de “De arriba 

hacia Abajo” (Top Down por sus siglas en idioma inglés) [26].  

Los enfoques “De arriba hacia Abajo” (Top Down) y “De abajo hacia Arriba” (Bottom Up), se 

emplean en la fabricación de materiales de tamaño de grano ultrafino (UFG por sus siglas en 

idioma inglés) (1μm > UFG > 100 nm) o nanométrico (< 100 nm) [26-28].  
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A diferencia de los procesos Bottom Up, dónde la síntesis de materiales nanoestructurados es 

lograda mediante reacción química, los procesos Top Down consisten en lograr la fabricación de 

nanoestructuras a partir de la reducción del volumen (bulk) de materiales con tamaño de grano 

micrométrico. La Figura 1.1 muestra la representación de ambos enfoques para la fabricación o 

síntesis de materiales nanoestructurados.  

 

 

 
Figura 1.1 Enfoques Top Down y Bottom Up para la fabricación de materiales nanoestructurados 

[27]. 
 

A pesar de que es posible lograr la fabricación de nanoestructuras a partir de ambos enfoques, el 

enfoque Top Down (al que pertenece el proceso de SPD), muestra algunas ventajas respecto al 

Bottom Up, tales como [28]:  

a) Materiales libres de porosidad. 
b) Materiales lo suficientemente grandes para mediciones físicas o mecánicas. 
c) Y en general, mejores relaciones de resistencia mecánica/ductilidad. Asimismo, diversos 

estudios han reportado el fenómeno de superplasticidad en materiales procesados por 
Deformación Plástica Severa [29-30]. 

 

En general, la fabricación de materiales metálicos nanoestructurados, es difícil de ser lograda o 

llevada a cabo mediante el uso de procesos de conformado mecánico convencionales, tales como: 

laminación, embutido o extrusión [31]. Como parte de los procesos Top Down, la deformación 

plástica severa ha mostrado excelentes resultados en cuanto al refinamiento de grano en 

materiales metálicos [32-33]. Este proceso consiste, esencialmente, en generar cantidades de 

deformación plástica relativamente grandes al material de interés (3 < 𝜀 < 10), sin modificar de 

manera significativa las dimensiones iniciales de éste. [34-35].  

Grano > 10 𝝁m 
Micrométrico 

 

10 𝝁m > Grano > 100 𝒏m 
Ultrafino (UFG) 

 
 

100 𝒏m > Grano 
Nanométrico 

Conjunto de átomos 
(Cluster) 

Átomos 
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El primer estudio científico relacionado a la deformación plástica severa, fue reportado por 

Bridgman en 1943 [36]. En dicho estudio, se describe el efecto de una deformación extrema 

aplicada en sólidos, bajo condiciones de torsión y de compresión. Tal estudio constituye las bases 

de la técnica de Torsión a Alta Presión (HPT por sus siglas en idioma inglés).  

Por lo anterior, en 1946 Bridgman fue galardonado con el premio Nobel de Física por “La invención 

de un aparato para producir presiones extremadamente altas, y por los descubrimientos que hizo 

en el campo de la física de alta presión. [33,36-37] 

Aun cuando la técnica de HPT es empleada en la fabricación de materiales metálicos 

nanoestructurados, tiene la tendencia a promover una deformación heterogénea en el material de 

interés, lo cual llega a ser una limitante importante en la fabricación de componentes metálicos. 

Sin embargo, bajo ciertas condiciones de carga, es posible mitigar dicho efecto [38].  

Actualmente, diversas técnicas de deformación plástica severa han sido reportadas con la finalidad 

de obtener materiales nanoestructurados en diferentes geometrías, algunas de éstas son: 

Corrugado y Planchado Repetitivo (RCS)[39], Prensado con Corrugado Restringido (CGP)[40], 

Laminado Acumulativo (ARB)[41], Soldadura por fricción (FSW)[42] y la Extrusión en Canal Angular 

de Sección Constante (ECAP)[43], entre otras.  

Ésta última técnica, junto con la de HPT, son las que han mostrado los mejores resultados en 

cuanto al refinamiento de grano (~280 𝑛𝑚), a partir de lo cual, es posible llegar a mejorar la 

resistencia mecánica en materiales metálicos, con base en el modelo de Hall-Petch [12,44-45].  

A diferencia de la técnica de HPT, dónde la deformación varia radialmente, la técnica de ECAP (ruta 

Bc) ha mostrado la deformación más homogénea en el material [46]. En consecuencia, en los 

últimos años dicha característica ha llamado la atención por parte de diversos científicos.  

Un segundo aspecto por considerar en las técnicas de SPD, es la facilidad para ser escaladas a nivel 

industrial. Aún cuando la técnica de ECAP ha mostrado dificultades para ser empleada a nivel 

industrial [47], en los últimos años, ha sido posible la fabricación de componentes procesados por 

ECAP. La Figura 1.2 muestra algunas aplicaciones obtenidas mediante dicha técnica.   
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Figura 1.2 Tornillos de titanio puro comercial nanoestructurado, obtenidos vía ECAP y tratamientos 
termomecánicos (TMT), empleados como implantes en cirugías biomédicas [47-48]. 

 

A pesar de que las aplicaciones son limitadas debido a las consideraciones geométricas, sigue 

siendo de interés científico/tecnológico el estudio de la técnica de ECAP para aplicaciones 

industriales. Principalmente en la industria aeronáutica y automotriz. Por lo cual, en el presente 

trabajo se empleará la técnica de ECAP para el estudio de la recristalización estática en la aleación 

AA7075 y así dilucidar los efectos que tiene en la evolución microestructural.  

 

1.2.1.  Antecedentes de la técnica de Extrusión en Canal Angular de Sección Constante (ECAP): 
antecedentes y descripción del proceso  
 

La técnica de Extrusión en Canal Angular de Sección Constante (ECAP), fue introducida por V. Segal 

en 1972 y reportada por primera vez en 1974 [49-51]. Posteriormente, diversos autores como R.Z. 

Valiev, Y. Estrin, Y. Zhu, Z. Horita, A. Zhilyaev y T. Langdon, han estudiado de manera más detallada 

el efecto de la deformación plástica severa sobre las características en la evolución 

microestructural de metales y aleaciones [7-8, 31, 33, 47]. 

La técnica de ECAP, consiste en hacer pasar una muestra del material, a través de una matriz 

metálica, la cual posee un canal que forma un ángulo interno comúnmente de 90°; dicho proceso 

constituye un sólo paso de ECAP. En general, el dado empleado para este proceso es fabricado de 

un acero grado herramienta. En cuanto a la geometría de las muestras empleadas, generalmente 

poseen una geometría del tipo cilíndrica, sin embargo, algunos investigadores han reportado 

también el uso de geometrías planas [26]. La Figura 1.3 muestra un esquema representativo de la 

matriz de ECAP empleada en este estudio.  
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Figura 1.3 Matriz de ECAP empleada en el presente estudio [52-53]. 

 

Aún cuando han sido propuestas diversas matrices para la técnica de ECAP, la que posee el ángulo 

interno de 90° es la que ha sido reportada para mostrar los mejores valores en cuanto a 

refinamiento del tamaño de grano. Iwahashi [54], quién ha sido uno de los precursores en el 

estudio de la técnica de ECAP, dedujo geométricamente la siguiente expresión para determinar la 

deformación promedio total causada en el material por la matriz de ECAP, en función del número 

de pasos: 

 

𝜀𝑁 =
𝑁

√3
[2 cot (

𝜙

2
+

Ψ

2
) + Ψ csc (

𝜙

2
+

Ψ

2
)]                                    (1) 

Donde: 

𝜀𝑁= Deformación promedio total acumulada 
𝑁= Número de pasos de deformación de ECAP 
𝜙= Ángulo interior del dado ECAP (90°) 
Ψ= Ángulo exterior del dado ECAP (36°) 
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Sustituyendo los valores en la expresión y, suponiendo un sólo paso, se obtiene que la 

deformación total aportada por la matriz es aproximadamente 𝜀 = ~1. 

Un segundo elemento por considerar, además de los ángulos de la matriz, es la ruta de 

deformación a seguir en la técnica de ECAP. La mayor parte de las técnicas de SPD emplean 

diferentes rutas de deformación, las cuales tiene un efecto fundamental sobre las propiedades del 

material que está siendo procesado [55], por ejemplo: 

- Propiedades mecánicas  
- Propiedades eléctricas 
- Propiedades magnéticas 
- Textura cristalográfica 

 

En el caso específico de la técnica de ECAP, existen 4 rutas de deformación que hasta el momento 

han sido estudiadas: la ruta A, BA, BC y C. Dichas rutas se describen a continuación.  

Una vez extruida la muestra a través del dado, es decir, obtenida la probeta deformada, se debe de 

seguir la ruta de interés para los pasos sucesivos de deformación, tal como se describe a 

continuación: 

1.- Ruta A: La muestra es introducida exactamente como fue obtenida a la salida del canal, es 

decir, sin alterar la dirección o rotación de la muestra al paso previo.  

2.- Ruta BA: La muestra es rotada ±90° de manera alternada en cada paso de deformación. 

3.- Ruta BC: La muestra es rotada 90° en el mismo sentido, tras cada paso de deformación. 

4.- Ruta C: La muestra es rotada 180° tras cada paso de deformación 

La Figura 1.4 muestra de manera esquemática las diferentes rutas de deformación para la técnica 

de ECAP.  

 

Figura 1.4 Rutas de deformación en la técnica de ECAP [56]. 
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Aunque las rutas de deformación antes mencionadas han reportado excelentes resultados en 

cuanto al refinamiento de grano en materiales metálicos, la ruta BC es la que ha mostrado la mayor 

uniformidad en cuanto a la deformación proporcionada en las muestras procesadas por ECAP [46, 

56]. Por esta razón, en el presente estudio la ruta BC será empleada para procesar las muestras de 

la aleación AA7075-T651. 

Pese a que ha sido reportada una intensa labor de investigación en el estudio de la aleación 

AA7075 mediante la técnica de ECAP, aún permanecen diversos fenómenos poco conocidos que 

ocurren en dicha aleación, tal como lo es el fenómeno de la recristalización estática y que, además, 

tienen un efecto primordial sobre las propiedades mecánicas. No obstante, para comprender dicho 

fenómeno, es necesario conocer los mecanismos de endurecimiento que ocurren en esta aleación, 

los cuales tienen una gran influencia sobre la recristalización estática.  

 

1.3  Mecanismos de endurecimiento en la aleación AA7075 
 

En general, todos los materiales metálicos tienden a presentar diversos mecanismos de 

endurecimiento, ya sea por: el proceso que involucra la fabricación de estos materiales, por 

procesos de ciclado térmico, por procesos mecánicos, o bien, por la combinación de éstos últimos 

dos. Entre los mecanismos de endurecimiento ampliamente estudiados, se encuentran los 

siguientes: 

a) Endurecimiento por deformación plástica en frio 
b) Endurecimiento por refinamiento de tamaño de grano 
c) Endurecimiento por solución sólida 
d) Endurecimiento por segundas fases, dispersión o precipitación  

 
A pesar de los diversos defectos cristalinos presentes en los materiales metálicos, las dislocaciones 

son las que proporcionan principalmente la resistencia mecánica a los materiales metálicos. De tal 

forma que, la resistencia final del material, estará dada por la contribución de cada mecanismo, así 

como de las propiedades físicas inherentes del material de estudio.  
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1.3.1. Endurecimiento por deformación 
 

Generalmente, la fabricación de productos metálicos involucra la deformación elástico-plástica en 

dichos materiales. Esta deformación se caracteriza por la generación de defectos cristalinos, 

especialmente de dislocaciones. 

Tal generación de dislocaciones puede ser explicada mediante el mecanismo de Frank-Read [57], 

por lo cual este mecanismo también recibe el nombre de endurecimiento por dislocaciones [Véase 

Anexo 2: Fuente de Frank-Read]. De tal forma que, al aumentar el número de dislocaciones en la 

estructura cristalina, cada vez es más complicado el deslizamiento de planos cristalográficos, lo que 

se traduce en un aumento en la resistencia mecánica y consecuentemente, en el endurecimiento 

del material. No obstante, la disminución en la movilidad de los planos cristalográficos, también 

puede entenderse como una disminución de la ductilidad del material, lo que llega a repercutir de 

forma negativa en la conformabilidad de productos metálicos. 

Aun cuando el aluminio y la aleación AA7075 poseen una Energía de Falla de Apilamiento (SFE por 

sus siglas en idioma inglés) relativamente alta (𝛾 = 200 
𝑚𝐽

𝑚2 y 𝛾 = ~125 
𝑚𝐽

𝑚2, respectivamente) [58], 

el endurecimiento por deformación resulta de gran interés con el uso de técnicas de SPD, pues 

como se ha observado en ciertos reportes [17], las aleaciones procesadas por las técnicas de SPD 

antes mencionadas, tienden a incrementar de manera significativa la densidad de dislocaciones 

(𝜌 = 1014 − 1016 𝑚−2), modificando sustancialmente la evolución microestructural y el 

refinamiento de grano. Por ejemplo, la expresión de Bailey-Hirsch (2)[19], ha sido propuesta para 

estimar el incremento en la resistencia, atribuido a las dislocaciones en la aleación Al-Zn-Cu-Mg, 

después de ser severamente deformada. 

 

Δ𝜎𝑑 = 𝑀𝐺𝑏𝛼√𝜌                                                        (2) 

Donde: 

Δ𝜎𝑑= Incremento en la resistencia atribuido al mecanismo de endurecimiento por deformación 
𝑀= Factor de Taylor o de orientación promedio (𝑀 = 3.06, 𝑝𝑎𝑟𝑎 𝐹𝐶𝐶) 
𝐺= Módulo de corte (Para Al 7075, 𝐺 = 26.9 𝐺𝑃𝑎) 
𝑏= Vector de Burgers (Para FCC, 𝑏 = 0.286 𝑛𝑚) 
𝛼= Constante del material (𝛼 =0.33) 
𝜌= Densidad de dislocaciones obtenida comúnmente por SPD (𝜌 = 1014 − 1016 𝑚−2) 
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1.3.2. Endurecimiento por refinamiento de tamaño de grano (Modelo de Hall-Petch) 
 

Este mecanismo de endurecimiento (también conocido como endurecimiento por reducción de 

tamaño de grano), se basa en que al disminuir el tamaño de grano en materiales policristalinos, 

tienden a incrementarse diversos defectos cristalinos y, en especial, los límites de grano y 

dislocaciones. Es aceptado que los límites de granos actúan como barrera para las dislocaciones 

por dos razones: la primera está asociada a la desorientación relativa de los granos (diferencia en 

la orientación cristalográfica de cada grano), mientras que la segunda está relacionada a la alta 

entropía de los propios límites de grano, que actúan como barreras para el deslizamiento de 

planos cristalográficos. 

El modelo que describe mejor este mecanismo corresponde al propuesto por Hall-Petch [19]. Éste 

indica como se relaciona el tamaño de grano promedio de un material policristalino, con la 

contribución a la resistencia a la cedencia [59]: 

 

𝜎𝑔𝑏 = 𝜎0 +
𝐾𝑦

√𝑑
                                                                         (3) 

Donde:  

𝜎𝑔𝑏= Contribución al esfuerzo de cedencia debido al endurecimiento por límites de grano (𝑀𝑃𝑎) 

𝜎0= Esfuerzo de Peierls o esfuerzo de fricción (𝑀𝑃𝑎) 

𝐾𝑦  = Parámetro de locking (𝑀𝑃𝑎 √𝑚) (𝑃𝑎𝑟𝑎 𝐴𝑙 7075 = ~0.12) 

𝑑 = Diámetro promedio del grano (𝜇𝑚) 
 

Empleando la expresión (3) es posible obtener la contribución a la resistencia a la cedencia de un 

material, empleando los valores correctos de 𝜎0 y 𝐾𝑦. El primero relacionado al esfuerzo de 

fricción, por abajo del cual, las dislocaciones no pueden moverse en un cristal y, el segundo, 

relacionado al movimiento relativo de los límites de grano. 

Actualmente, existe una controversia importante en la aplicación del modelo de Hall-Petch, 

cuando el tamaño de grano promedio disminuye por debajo de 100 nm. Esto ha sido asociado a 

diversas características microestructurales que modifican la contribución de los mecanismos de 

endurecimiento actuantes [15]. Adicionalmente, el uso de las técnicas de SPD llega a cobrar aún 

más relevancia, pues diversos autores han reportado nanoestructuras de granos/subgranos 

menores a 100 nm [60], debido a lo cual, nuevamente vuelve a ser factible el uso de software de 

simulación para el estudio de estos materiales.  
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1.3.3. Endurecimiento por solución sólida 
 

El endurecimiento por solución sólida, ocurre cuando diversos elementos son aleados a una matriz 

metálica, actuando estos elementos como solutos.  

Dichos átomos difieren en tamaño con los átomos de la matriz, así como en el módulo de corte, lo 

que provoca una variación en el campo de deformación en la vecindad de éstos. Ésta variación en 

el campo de deformación impide el movimiento de dislocaciones, promoviendo un incremento en 

la resistencia del material. 

En el caso de las aleaciones que presentan más de dos elementos aleantes, como es el caso de la 

aleación AA7075, llega a ser de utilidad el uso de diagramas de fase que involucren los principales 

elementos en la aleación, esto con la finalidad de conocer las zonas de predominancia en las 

cuales, es posible estudiar las fases de interés [61-62].  

El Mg es el que contribuye de manera significativa al endurecimiento por solución sólida en la 

aleación Al-Zn-Mg-Cu [17]. Dicha contribución puede ser estimada mediante las relaciones de 

Fleischer (4)[63] o (5)[17, 64]:  

Δ𝜎𝑆𝑆 = 𝑀𝐺𝑏𝜀𝑠𝑠

3

2 √𝑐                                                         (4) 

Δ𝜎𝑆𝑆 =
𝑀𝐺𝜀√𝑐

700
                                                                 (5) 

Donde:  

Δ𝜎𝑆𝑆= Variación del endurecimiento por solución sólida 
𝑀= Factor de Taylor o de orientación promedio (𝑀 = 3.06, 𝑝𝑎𝑟𝑎 𝐹𝐶𝐶) 
𝐺= Módulo de corte (Para Al 7075, 𝐺 = 26.9 𝐺𝑃𝑎) 
𝑏= Vector de Burgers (Para FCC, 𝑏 = 0.286 𝑛𝑚) 
𝑐= Concentración en % at de Mg 
𝜀𝑠𝑠= Constante para el Mg (0.38) [17] 
Cabe mencionar que la máxima solubilidad a temperatura ambiente para el Mg es de 2 % wt 

 
Las relaciones (4) y (5) dependen de los elementos principales de aleación [17, 63]. Para materiales 

nanoestructurados, se ha sugerido emplear el valor de 𝑐 en el intervalo de 0.5-1 cuando el 

diámetro de grano promedio es menor a 30 nm. Para diámetros de grano ~100 nm, por lo regular 

se emplea la relación (4).  
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Adicionalmente, la relación (5) como aproximación, sólo toma en cuenta la contribución del soluto 

de Mg, teniendo que ser determinada de manera experimental 𝑐 y 𝜀 para el resto de los principales 

aleantes. De manera general, el valor de Δ𝜎𝑆𝑆 depende de la diferencia entre los valores del 

módulo de corte del soluto y de la matriz, los cuales causan la deformación de red 𝜀 [63]. 

 

1.3.4. Endurecimiento por segundas fases, dispersión o precipitación 
 

El endurecimiento por segundas fases, también conocido como endurecimiento por precipitación 

[19], ocurre durante el enfriamiento de una aleación, desde una región en la que existe una 

solución sólida sobresaturada (SSSS, por siglas en inglés). Durante ese periodo, la composición 

química de la fase existente tiende a modificarse, a medida que se desciende la temperatura, 

dando lugar a la formación de distintas especies químicas. Los precipitados corresponden a 

aquellas fases que han superado el límite de solubilidad de una especie en otra y que, 

energéticamente, son poco estables para seguir en solución sólida, siendo expulsados de tal 

solución para formar una nueva fase. En la aleación AA7075, así como en la serie del Al-Zn-Mg-Cu 

en general, el principal precipitado corresponde al MgZn2 (𝜂) [14, 17], siendo formado mediante la 

siguiente secuencia de precipitación: 

𝛼(𝐴𝑙 𝑆𝑆𝑆𝑆) → 𝑍𝑜𝑛𝑎𝑠 𝐺𝑃 (𝐼, 𝐼𝐼) → 𝜂′ → 𝜂 (MgZn2) 

 
La secuencia de precipitación representa la descomposición de la solución sobresaturada, 

comenzando con la formación de las zonas GP (ZGP) (que en la aleación de aluminio AA7075 

dependen de la concentración de vacancias), las cuales eventualmente transforman a la fase 

metaestable 𝜂′ que finalmente, transformará a la fase de equilibrio 𝜂 (MgZn2) [65-67]. 

Para aleaciones que presentan endurecimiento por precipitación, es necesario considerar la 

interacción entre las dislocaciones y los precipitados presentes en la matriz, debido a que dichos 

precipitados llegan a actuar como obstáculos para el movimiento de dislocaciones. El mecanismo 

propuesto por Orowan [64], permite estimar la contribución de estos precipitados al 

endurecimiento del material.  

Δ𝜎𝑜𝑟𝑜𝑤𝑎𝑛 = 𝑀
0.4𝐺𝑏

𝜋√1−𝜈

ln(
2𝑟̅

𝑏
)

𝜆𝑝
                                                  (6) 

Siendo:   
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𝑟̅ = √
2

3𝑟
                                                                    (7) 

𝜆𝑝 = 2𝑟̅√
𝜋

4𝑓
− 1                                                           (8) 

Donde: 
Δ𝜎𝑜𝑟𝑜𝑤𝑎𝑛= Incremento en la resistencia debido al endurecimiento de Orowan 
𝑀= Factor de Taylor o de orientación promedio (𝑀 = 3.06, 𝑝𝑎𝑟𝑎 𝐹𝐶𝐶) 
𝐺= Módulo de corte (Para Al 7075, 𝐺 = 26.9 𝐺𝑃𝑎) 
𝑏= Vector de Burgers (Para FCC, 𝑏 = 0.286 𝑛𝑚) 
𝜈= Relación de Poisson (Para Al 7075, 𝜈 = 0.33) 
𝜆𝑝= Espaciamiento promedio entre precipitados 

𝑟̅= Radio promedio de una sección transversal circular al azar para un precipitado esférico  
𝑟= Radio promedio de los precipitados 
𝑓= Fracción en volumen de los precipitados  
 

A partir de las ecuaciones 2-8 [63, 68], para cada uno de los mecanismos de endurecimiento, es 

posible estimar la resistencia total del material, pues de acuerdo con la ecuación (9), la resistencia 

mecánica total está dada por [19, 69]: 

 

𝜎𝑦 = Δ𝜎𝑑 + Δ𝜎𝑔𝑏 + Δ𝜎𝑠𝑠 + Δ𝜎𝑂𝑟𝑜𝑤𝑎𝑛                                                      (9) 

Donde: 
𝜎𝑦= Esfuerzo de cedencia 

Δ𝜎𝑑= Incremento en el esfuerzo asociado al endurecimiento por deformación 
Δ𝜎𝑔𝑏= Incremento en el esfuerzo asociado al endurecimiento por refinamiento de grano 

Δ𝜎𝑠𝑠= Incremento en el esfuerzo asociado al endurecimiento por solución sólida  
Δ𝜎𝑂𝑟𝑜𝑤𝑎𝑛= Incremento en el esfuerzo asociado al endurecimiento por precipitación 
 
Siendo Δ𝜎𝑂𝑟𝑜𝑤𝑎𝑛 la principal contribución al endurecimiento del material. Además de estas 

contribuciones, algunos autores han mostrado que para el caso de aleaciones que son 

endurecibles por precipitación, es también necesario tomar en cuenta algunas otras 

consideraciones, tales como: coherencia de los granos, falla de apilamiento, ordenamiento y la 

diferencia entre los módulos elásticos de la matriz y los precipitados [59, 63] (para más 

información, Véase Anexo 3: Mecanismos de endurecimiento en la aleación AA7075).  

Aunque no es un objetivo el “estudio de los mecanismos de endurecimiento en la aleación AA7075 

severamente deformada” en este trabajo, es fundamental conocer las bases de estos mecanismos, 

pues durante los procesos de SPD, el efecto combinado de éstos tiene un papel esencial en la 

cinética de recristalización.  
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1.4 La recristalización estática en la aleación AA7075: aspectos fundamentales y modelos 
teóricos para su estudio.   
 

La recristalización estática (SRX) tiene lugar durante el recocido de materiales metálicos que han 

sido previamente deformados plásticamente. Durante este proceso, se modifica la microestructura 

del material, afectando sus propiedades mecánicas, lo que es factor crítico en el diseño y aplicación 

de materiales metálicos.  

La recristalización estática comprende las etapas de: recuperación, recristalización primaria y 

crecimiento, siendo la etapa de recuperación sobre la cual se hará mayor énfasis a continuación.  

La recuperación, como primera etapa del fenómeno de recristalización, se refiere a los cambios en 

la microestructura que no involucran el arrastre de la estructura deformada por la Migración de 

Límites de Ángulo Alto (HAGB por sus siglas en idioma inglés) [70]. La etapa de calentamiento 

durante la recristalización estática, conlleva a un decremento en la densidad de dislocaciones del 

material previamente deformado, ésta “recuperación” es necesaria para la formación de nuevos 

granos, así como el crecimiento de éstos a expensas de otros granos deformados. Las primeras 

variaciones en la microestructura, así como en las propiedades mecánicas que ocurren cuando el 

metal deformado es calentado, pueden ser asociadas a dicha etapa de recuperación (SRV por sus 

siglas en idioma inglés) [70].  La recuperación estática tiene lugar mediante el mismo mecanismo 

de dislocaciones que el de la recuperación dinámica (DRV) [70], pero a diferencia de este último, la 

recuperación estática es controlada por los esfuerzos internos y consiste en un rearreglo de 

dislocaciones que evoluciona a configuraciones de energía más ordenadas y, por tanto, de menor 

valor. De tal forma que la evolución microestructural durante la recuperación dista de dos 

fenómenos diferentes: la liberación de esfuerzos residuales y el crecimiento de subgranos.  

Asimismo, también es posible analizar la recuperación mediante los dos tipos de interacciones 

entre las dislocaciones: la aniquilación (la cual dirige al ablandamiento) y a la combinación (la cual 

conlleva al aumento de la estabilidad termodinámica).  

Por su parte, la etapa de recristalización primaria se refiere al proceso de formación de nuevos 

granos (sin deformación) en un material deformado. Los nuevos granos nuclean en regiones 

locales con alta deformación, tales como: subgranos, límites de grano, bandas de deformación, 

bandas de corte y partículas de segunda fase.  El progreso de la recristalización (en términos de 

tiempo de recocido y fracción en volumen recristalizado) sigue una evolución sigmoidal [70].  
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Finalmente, éstos nuevos granos crecen a expensas de otros, lo cual constituye la etapa de 

crecimiento de grano (Figura 1.5).  

Algunas características de la recristalización estática fijadas por Hodgson [70], son:  

 

• Una cantidad mínima de deformación (deformación crítica) es necesaria antes de que la 

recristalización estática tenga lugar; 

• Cuanto menor sea el grado de deformación, mayor será la temperatura requerida para el 

inicio de la recristalización estática;  

• El tamaño de grano final depende del grado de deformación y, en menor medida, de la 

temperatura de recocido;  

• Cuanto mayor sea el tamaño de grano original, más lenta será la velocidad de 

recristalización. 

 

 

Figura 1.5 Representación esquemática de la recristalización estática [70]. 

 
A pesar de que han sido propuestos diversos modelos para el estudio de la recristalización estática 

en aleaciones metálicas, el modelo de Johnson-Mehl-Avrami-Kolmogorov (JMAK) [9-10], es el que 

ha mostrado los mejores resultados en cuanto al estudio de cinética de recristalización.  

El modelo clásico de JMAK proporciona los fundamentos no sólo para el estudio de la 

recristalización (en general) en el área de Ciencia e Ingeniería de Materiales, sino que también ha 

sido empleado en otras áreas de investigación, tales como: medicina, biología, farmacia, entre 

otras, debido al comportamiento de la cinética de formación de diversas estructuras, como lo son: 

células, bacterias, etc.   

Dicho modelo es descrito por la siguiente expresión [9-10]: 
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𝑋𝑉 = 1 − 𝑒−𝑘𝑡𝑛
                                                                     (10) 

Donde: 

𝑋𝑉= Fracción en volumen recristalizada. 
𝑘= Constante que depende de la geometría en la nucleación. 
𝑡= Tiempo de recristalización. 
𝑛= Número que depende de la dimensión de estudio durante la nucleación. 
 
A partir de la expresión de la ecuación 10, es posible determinar los parámetros de recristalización 

mostrados en la curva de recristalización, la cual corresponde a una función sigmoidal, como se 

muestra en la Figura 1.6. 

 

Figura 1.6 Curva sigmoidal de los procesos de recristalización estática y gráfico para determinación 
de “𝑛”. 

 

No obstante, dicho modelo llega a ser complejo para estudiar aleaciones que presentan partículas 

de segundas fases inestables, tal como la aleación AA7075. Un modelo que ha mostrado excelentes 

resultados para el estudio de la recristalización estática en materiales metálicos, corresponde al 

modelo propuesto por Kuhlmann [11-12].  

El modelo de Kuhlmann se basa en el movimiento de dislocaciones por activación térmica. Dicho 

modelo es aplicado para conocer las etapas iniciales y finales de la recristalización estática.  

Dado que la recuperación y recristalización estáticas dependen ambas inicialmente del movimiento 

de dislocaciones, es posible estudiar dichos fenómenos mediante la expresión propuesta por 

Kuhlmann.  

 

𝑋𝑣 =
𝐻𝑑𝑒𝑓−𝐻𝑡

𝐻𝑑𝑒𝑓−𝐻𝑟𝑒𝑐
                                                                           (11) 
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Donde: 
𝑋𝑣= Fracción en volumen recristalizado 
𝐻𝑑𝑒𝑓= Dureza del material deformado 

𝐻𝑟𝑒𝑐= Dureza del material completamente recristalizado 
𝐻𝑡= Dureza del material posterior a un tiempo “𝑡” de recocido. 
 
La ecuación 11 relaciona las durezas del material a diferentes tiempos de recristalización, a partir 

de lo cual, es posible calcular la fracción en volumen recristalizada. Un aspecto interesante del 

modelo propuesto por Kuhlmann, es que puede ser llevado a cabo sin la necesidad de observación 

y cuantificación microscópica, la cual es compleja de analizar en la presente aleación debido a la 

dificultad para revelar los límites de grano. 

A pesar de que han sido reportados diversos estudios de recristalización estática en la aleación 

AA7075 (principalmente para procesos convencionales de conformado), no hay estudios que 

reporten dicha cinética cuando el material ha sido severamente deformado. Por lo tanto, es 

necesario determinar los parámetros (temperatura y tiempo de recocido del tratamiento, así como 

la fracción recristalizada) para poder llevar a cabo su estudio. Con lo anterior en mente, a 

continuación se describe el efecto de la deformación plástica severa sobre la evolución 

microestructural y su influencia en la cinética de recristalización estática de la aleación AA7075. 

 

1.5 Efecto de la deformación plástica severa sobre la cinética de recristalización estática en la 
aleación AA7075 
 
Tal como se mencionó en la sección 1.3.1, el aluminio y sus aleaciones poseen una energía de falla 

de apilamiento relativamente alta (𝛾 = 125 − 200 
𝑚𝐽

𝑚2
)[17], lo cual está estrechamente 

relacionado con la configuración de la secuencia de apilamiento de los planos atómicos [17]. De tal 

forma que, durante los procesos de deformación plástica, las dislocaciones generadas tienden a 

reorganizarse en configuraciones ordenadas, atribuyéndose la deformación del material al 

movimiento de éstas. Sin embargo, con el uso de técnicas de SPD, la evolución microestructural 

por la generación de dislocaciones tiende a ser más compleja aún [66-68].  

Es ampliamente aceptado que, con el uso de técnicas de SPD, la densidad de dislocaciones 

generadas es del orden de 𝜌 = 1014 − 1016 𝑚−2 [70], lo que repercute en la formación de nuevas 

estructuras.  
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Algunos científicos han dedicado sus investigaciones al estudio de la evolución microestructural en 

materiales severamente deformados, quedando comúnmente aceptada dicha evolución de la 

siguiente manera [70]: 

“El refinamiento microestructural en materiales procesados por técnicas de SPD, se caracteriza por 

una rotación heterogénea de la red dentro de los granos, formación de bandas, microbandas, 

bandas de corte, bloques de celdas, paredes densas de dislocaciones, límites de grano de ángulo 

alto (HAGB). El mecanismo de refinamiento de grano durante las técnicas de SPD, es manifestado 

por la generación de grandes densidades de dislocaciones durante las etapas iniciales de la 

deformación, seguido por un reordenamiento de dislocaciones para formar paredes densas de 

dislocaciones o subgranos dentro de cada grano a velocidades moderadas de deformación. Estos 

subgranos impiden el movimiento de dislocaciones, lo que resulta en un incremento de la 

desorientación relativa de los subgranos adyacentes, promoviendo la formación de estructuras 

refinadas y equiaxiadas”. Dicha desorientación se caracteriza por la evolución de límites de grano 

de ángulo bajo (LAGB por sus siglas en idioma inglés) (5° < 𝜃 < 15°) a (HAGB) (15° < 𝜃), con 

elevadas deformaciones [55, 70].   

 
Por otra parte, es necesario también tomar en cuenta el papel de los precipitados en la aleación de 

aluminio AA7075, pues éstos pueden inhibir o acelerar la recristalización, dependiendo del 

tamaño, así como de su distribución espacial.  

Dicha interacción llega a ser aún más complicada cuando éstos precipitados son inestables. 

Además, defectos como dislocaciones o intercaras acumuladas durante la deformación plástica, 

independientemente de la temperatura de deformación, dirigen a un estado termodinámicamente 

inestable para el material, así como de sus propiedades [70].  

A consecuencia de la alta densidad de dislocaciones generada con el uso de técnicas de SPD [70], la 

fragmentación de partículas de segundas fases tiende a ser promovida, lo que dirige a un cambio 

en la distribución espacial de éstas, a un cambio en su coherencia con la matriz, así como a una 

disminución en su tamaño. Estas partículas, comúnmente clasificadas como “gruesas” y “finas” 

(éstas últimas también llamadas dispersoides), tienen asociado un tamaño 𝑡 > 1 𝜇𝑚 y ~10 𝑛𝑚 <

𝑡 < 300 𝑛𝑚, respectivamente; dichas partículas tienen efectos significativos sobre el fenómeno de 

recristalización, lo cual ha sido constatado en el caso de la aleación AA7075 [19].  
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Las partículas de segunda fase modifican la recristalización debido a 2 razones: la primera 

relacionada al anclaje y arreglo de dislocaciones y la segunda, relacionada a la migración de límites 

de grano/subgrano como consecuencia de la modificación en la naturaleza de los sitios de 

nucleación, así como por el cambio de la textura de recristalización [70].  

 
Estos parámetros, junto con la distribución espacial y la diferencia en la coherencia matriz-

precipitado, contribuyen a una inestabilidad energética (energía libre interfacial, por ejemplo) en la 

microestructura del material, lo que repercute en diversos fenómenos estrechamente relacionados 

con la recristalización, tales como: redisolución de los precipitados, ensanchamiento de los 

precipitados, migración de límites de grano, etc. [70].  

En términos de la recristalización estática (SRX), definida como la recristalización durante el 

recocido, un ejemplo claro es cuando las aleaciones de aluminio deformadas con estructuras de 

subgranos ancladas por partículas finas de segundas fases, son calentadas a elevadas 

temperaturas, dando lugar al crecimiento del subgrano, a una disminución en la fuerza de anclaje 

de las partículas y a un aumento en la desorientación relativa de los granos (LAGB -> HAGB), lo que 

repercute significativamente en la resistencia mecánica del material [70].  
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CAPÍTULO 2 
 

TÉCNICAS EXPERIMENTALES PARA EL ESTUDIO DE LA RECRISTALIZACIÓN 
EN MATERIALES SEVERAMENTE DEFORMADOS. 

 

Resumen 
 

En el presente capítulo se describe el proceso experimental llevado a cabo para el estudio de la 

recristalización estática en la aleación AA7075 procesada por ECAP. Asimismo, se describe el 

fundamento teórico de los análisis y de las técnicas experimentales empleadas para el estudio de la 

recristalización estática.  

2.1 Etapa de pre-tratamiento de la aleación AA7075-T651 
 

Inicialmente, se adquirió una barra redonda de la aleación AA7075-T651, siendo la composición 

química la que se muestra a continuación: 

Tabla 2.1 Composición química del material de partida. 

Elemento Zn Mg Cu Fe Cr Mn Si Ti Al 

% Peso 5.6 2.5 1.6 0.5 0.23 0.3 0.4 0.2 Balance 

AA7075 [20]  5.1-6.1 2.1-2.9 1.2-2 0.5 0.18-0.28 0.3 0.4 0.2 Balance 

Nota. Como es de observarse en la tabla 2.1, la aleación adquirida cumple con la designación 
reportada por la Aluminum Association (AA) para la aleación AA7075, reportada previamente en la 
tabla 1.2.  
 
La aleación AA7075 se encuentra en un estado de máxima dureza, dada la condición T651. Por tal 

motivo, es necesario realizar tratamientos térmicos de solubilizado y reversión, esto con la 

finalidad de incrementar la ductilidad de las probetas adquiridas, evitando al mismo tiempo 

posibles fisuras en el material durante el proceso de ECAP. Es importante destacar que, el objetivo 

del pre-tratamiento fue sólo hacer procesables las probetas de la aleación AA7075, y no lograr la 

disolución total de las partículas de segunda fase presentes en el material.  
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Primeramente, de las probetas maquinadas se seleccionaron aquellas con un diámetro menor a 

5/8” (15.87 mm), esto con la finalidad de asegurar su libre desplazamiento a través del canal del 

dado de ECAP, evitando de esta manera la fricción durante su paso por el canal. 

Posteriormente, los parámetros empleados para los tratamientos térmicos de solubilizado y 

reversión fueron establecidos con base en la literatura consultada [71], siendo éstos los que se 

muestran en la Figura 2.1.  

 
Figura 2.1 Esquema del pre-tratamiento térmico llevado a cabo en las probetas de la aleación 

AA7075. 
 

Finalizados los ciclos de solubilizado y de reversión, las probetas rápidamente fueron templadas en 

agua fría. Un aspecto importante de mencionar es que, con el fin de garantizar la temperatura de 

trabajo en cada tratamiento, se colocó un termopar tipo K en una muestra testigo dentro de la 

mufla, tal y como se muestra a continuación. 
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Figura 2.2 Mufla empleada para tratamientos térmicos de solubilizado y reversión. 
 

Por otro lado, la Figura 2.3 muestra el estado (apariencia) de las probetas de la aleación AA7075, 

antes y después del pre-tratamiento térmico, siendo ésta última la que muestra una apariencia 

oxidada, debido a la temperatura del pre-tratamiento.    

 

a)  b)  

Figura 2.3 Probetas de la aleación AA7075, a) Condición inicial de la barra (T651) y b) Probeta con 
pre-tratamiento térmico. 

  

A fin de caracterizar la morfología de la microestructura previa y posterior al pre-tratamiento 

térmico, así como de evaluar su respectivo cambio de dureza, se realizó una preparación 

metalográfica en 2 áreas de la probeta: la longitudinal y la transversal.  
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Tal preparación se llevó a cabo con base en la norma ASTM-E3. A continuación, se reveló la 

morfología de la microestructura utilizando el reactivo Keller durante 50 s [66]. Los resultados se 

presentan en la sección 3.4. Finalmente, las probetas tratadas térmicamente fueron sometidas al 

proceso de ECAP, hasta lograr 3 y 5 pasos de deformación, tal y como se describió en la sección 

1.2.1. Las condiciones y parámetros empleados en el proceso de ECAP, se detallan a continuación. 

 

2.2 El proceso de ECAP 
 

Una vez tratadas térmicamente las probetas de la aleación AA7075, fueron procesadas vía ECAP 

hasta alcanzar 3 y 5 pasos de deformación. Se seleccionaron 3 y 5 pasos debido a que con el uso de 

la ruta BC se alcanza la mitad de la rotación de la probeta en 3 pasos, mientras que en 5 pasos, la 

rotación de la probeta está completa, lo que permite comprender mejor la evolución 

microestructural durante el proceso. Asimismo, la ruta BC es la que proporciona mayor 

homogeneidad en cuanto a la deformación generada, tal y como se mencionó anteriormente. 

El dado empleado en el presente estudio posee un ángulo interno de 𝜑 = 90° y uno externo de 

Ψ = 36°, similar al que se muestra en la Figura 1.3, a partir de lo cual, se puede afirmar que un 

paso de ECAP proporciona una deformación real de 𝜀 =1 a las probetas de la aleación AA7075, con 

base en la ecuación de Iwahashi [54]. Adicionalmente, con el fin de minimizar la fricción entre las 

probetas de la aleación AA7075 y el dado de ECAP, se utilizó MoS2 para lubricar el material 

posterior a cada paso de deformación. La Figura 2.4 ilustra el proceso de ECAP. 

 
Figura 2.4 Proceso de ECAP, llevado a cabo con el uso de una máquina de ensayos universales y 

con una velocidad del cabezal de 6 mm/min. Marca: Shimadzu  Modelo:UH-600KNI. 
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Se deformaron 6 probetas para el estudio de la recristalización estática: 3 probetas con 3 pasos y 3 

probetas con 5 pasos, obteniéndose 8 muestras por probeta para su caracterización 

microestructural.  La Figura 2.5 muestra las probetas con 3 y 5 pasos, posterior al proceso de ECAP.  

 

 

Figura 2.5 Probetas con 3 (superior) y 5 pasos de ECAP (inferior). 
 

A pesar de que la ruta Bc (empleada en este estudio), es la que ha reportado los mejores 

resultados en cuanto a la homogeneidad de la deformación generada durante el proceso de ECAP 

[46, 56], es necesario determinar la distribución de la deformación en todo el volumen de la 

probeta de una forma cuantitativa. Dicha distribución no puede ser determinada de manera 

experimental, por lo que es necesario recurrir a softwares de simulación. El DEFORM 3D es un 

software de simulación capaz de predecir la distribución de la deformación en un material, 

posterior a un proceso de deformación plástica. Por tal motivo, el DEFORM 3D será empleado para 

predecir la distribución de la deformación en las probetas de ECAP. A continuación se describe el 

fundamento teórico del software DEFORMD 3D, así como los parámetros empleados para la 

simulación del proceso de ECAP.  

 

2.3 El Software DEFORM 3D como Método de Elemento Finito para el estudio de materiales 
metálicos severamente deformados 
 
 

En años recientes, el uso de softwares de simulación para el estudio de materiales metálicos, ha 

llegado a ser una pieza clave para comprender fenómenos complejos, tales como: la 

recristalización, la precipitación, difusión, distribución de esfuerzos, de deformación, etc.   

El DEFORM 3D es un software de simulación [71-72], que se basa en el método de elemento finito 

(FEM) y que, mediante el uso de modelos constitutivos o fenomenológicos, permite modelar los 

fenómenos antes enunciados.  
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En el presente estudio, el software DEFORM 3D fue empleado para determinar la deformación 

efectiva impuesta al material posterior al proceso de ECAP, ya que el fenómeno de la 

recristalización depende en gran medida de la cantidad de deformación presente en el material. El 

objetivo de conocer la distribución de la deformación en las probetas posterior al proceso de ECAP, 

es seleccionar las áreas de trabajo para el estudio de la recristalización estática, lo cual únicamente 

puede ser logrado mediante el software de simulación.  

Primeramente, para llevar a cabo la simulación del proceso de ECAP, es necesario la construcción 

de la pieza de trabajo (workpiece) y del dado de ECAP (top die y bottom die) en el software 

DEFORM 3D. Éstos elementos fueron construidos usando las mismas dimensiones que se muestran 

en la Figura 1.3. Por otro lado, en ambos elementos se les asignaron los siguientes parámetros: 

tipo de material, régimen (elástico o plástico), tipo de malla y número de nodos.  

El tipo de malla se fija dependiendo de las zonas en las cuales es de interés el fenómeno simulado, 

mientras que el número de nodos se refiere a los puntos de interconexión entre elementos, en los 

cuales el software llevará a cabo los cálculos. Los parámetros empleados en el software DEFORM 

3D se muestran en la Tabla 2.2. 

 
Tabla 2.2 Parámetros de simulación para el proceso de ECAP en el software DEFORM 3D. 

PIEZA OBJETO VELOCIDAD (mm/s) MALLA ELEMENTOS NODOS 

Workpeace Plástico 0 Tetraédrica 110,000 24,107 

Top die Rígido 4 N/A N/A N/A 

Bottom die Rígido 0 N/A N/A N/A 

 

Es importante destacar que aún cuando el software DEFORM 3D posee una amplia biblioteca de 

materiales para usarse en simulación, fue necesario introducir valores propios del material 

empleado en este estudio, pues como se mencionó en la sección 2.1, el pre-tratamiento llevado a 

cabo modifica de manera significativa las propiedades mecánicas de la aleación AA7075 y, con el 

fin de aproximar la simulación en DEFORM 3D al proceso de ECAP real, se alimentaron datos 

obtenidos de un ensayo de tensión. Tal ensayo se llevó a cabo en una probeta con el pre-

tratamiento térmico descrito en la sección 2.1.  
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Para este ensayo de tensión, se maquinó una probeta con base en la norma ASTM-E8, tal como la 

que se muestra en la Figura 2.6. 

 

 

Figura 2.6 Probeta con pre-tratamiento empleada para ensayo de tensión uniaxial. 

 

Una vez obtenidos los datos del ensayo, éstos fueron evaluados para obtener los valores 

correspondientes a la curva “esfuerzo real vs deformación real”, a partir de la cual, es posible 

modelar nuestro material de interés, empleando únicamente los datos de la zona plástica. La curva 

“esfuerzo real vs deformación real”, se muestra en la Figura 2.7. 
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Figura 2.7 Curva esfuerzo real vs deformación real, obtenida en una probeta de la aleación AA7075 
pre-tratada térmicamente. 

 

Dado que el proceso de simulación requiere únicamente de valores pertenecientes al régimen 

plástico, se seleccionaron valores de esfuerzo en un intervalo de 103 a 531 MPa, siendo el primer 

valor el correspondiente al esfuerzo de cedencia y el segundo al esfuerzo último a la tensión del 

material (UTS por sus siglas en idioma inglés), respectivamente.   

A partir de los datos anteriores y empleando el solucionador GMRES (método de solución 

iterativo), fue posible simular el proceso de ECAP en las probetas con 3 y 5 pasos de deformación. 

Aún cuando la distribución de la deformación fue predicha mediante el software DEFORM 3D, 

ahora es necesario determinar las temperaturas de trabajo para el estudio de la recristalización 

estática, dichas temperaturas pueden ser determinadas a partir de un diagrama de fases, el cual 

nuevamente puede ser obtenido a través de un software de simulación, tal como lo es el software 

THERMO-CALC.  
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2.4 Determinación de las temperaturas de trabajo para el estudio de la recristalización 
estática, empleando el software de simulación THERMO-CALC 
 
 

El software de simulación THERMO-CALC, al igual que el software DEFORM 3D, se basa en el uso de 

ecuaciones constitutivas o fenomenológicas, las cuales permiten calcular y modelar fenómenos 

tales como: procesos termodinámicos, diagramas de fase y transformaciones controladas por 

difusión. De manera similar, éste software posee diversos módulos de trabajo, que dependen del 

fenómeno a estudiar. En el caso específico de este trabajo, se utilizó el módulo correspondiente al 

de cálculo y construcción de diagrama de fases, para determinar las temperaturas de trabajo en el 

estudio de la recristalización estática.  

Como cualquier software de simulación, el THERMO-CALC requiere de parámetros iniciales para 

llevar a cabo el modelado. En el caso particular de este estudio, únicamente es necesario alimentar 

los datos concernientes a la composición química de la aleación AA7075, descritos en la Tabla 2.1. 

Una vez alimentados estos datos, se procede a fijar la temperatura de trabajo, para este estudio, 

se fijó un intervalo de trabajo de 0 a 500 °C, pues es el intervalo en el cual se llevan a cabo la 

mayoría de los tratamientos térmicos aplicados a esta aleación. Posteriormente, se debe elegir el 

tipo de gráfico a calcular. Para determinar las temperaturas de trabajo, se calculó un diagrama de 

fases pseudobinario, quedando éste en función del % en masa de Zn (T vs %Zn). Por último, se 

tabularon los valores de fracción en masa pertenecientes a las fases de interés, a fin de realizar un 

análisis y discusión de los resultados obtenidos. Una vez fijadas las zonas y temperaturas de 

trabajo, es posible comenzar el estudio de la recristalización estática, empleando el modelo 

Kuhlmann.  

 

2.5 El modelo de Kuhlmann para el estudio de la recristalización estática  
 
 

Una vez seleccionadas las áreas y temperaturas de trabajo, se procedió a seccionar las probetas 

con 3 y 5 pasos de ECAP, en las direcciones longitudinal y transversal. Se realizó una preparación 

metalográfica y su correspondiente examinación, con el propósito de conocer la morfología inicial 

de los granos presentes en el material, así como la final después de cada tratamiento térmico. 
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Examinadas las muestras, éstas fueron nuevamente pulidas hasta acabado espejo y sometidas al 

tratamiento térmico de recocido, a partir de las temperaturas determinadas por el software 

THERMO-CALC, en intervalos de tiempo de: 25, 100, 200, 300, 800 y 1800 s.  

 
Al finalizar cada tratamiento térmico, las muestras fueron templadas inmediatamente en agua fría 

y sometidas al ensayo de dureza Vickers, esto con la finalidad de obtener datos para el modelo 

Kuhlmann, descrito en la sección 1.4.  El ensayo de dureza Vickers llevado a cabo se describe a 

continuación.  

2.6 Ensayo de dureza Vickers  
 

A fin de recabar los datos de dureza descritos en el modelo de Kuhlmann, se sometieron las 

muestras recocidas a un ensayo de dureza Vickers. Éste ensayo se debe realizar en muestras 

previamente pulidas (acabado espejo). Además, es necesario que la muestra tenga sus superficies 

paralelas, una respecto de otra. Dicho ensayo permite conocer la evolución de dureza del material 

tras cada tratamiento térmico. El ensayo utiliza un indentador con punta de diamante y que posee 

una geometría en forma de pirámide. Tras la huella ocasionada por el indentador en el material de 

interés, se deben de medir las diagonales generadas por la punta de diamante. A partir de la 

medición de estas dos diagonales, se obtiene un promedio de ambas lecturas y utilizando la 

ecuación (12), es posible determinar la dureza Vickers del material.  

 

𝐻𝑉 = 1.854
𝑃

𝑑1
2                                                                          (12) 

Dónde:  

𝐻𝑉 = 𝐷𝑢𝑟𝑒𝑧𝑎 𝑉𝑖𝑐𝑘𝑒𝑟𝑠  
𝑃 = 𝐶𝑎𝑟𝑔𝑎 𝑎𝑝𝑙𝑖𝑐𝑎𝑑𝑎 (𝑁)  
𝑑1 =  𝑉𝑎𝑙𝑜𝑟 𝑝𝑟𝑜𝑚𝑒𝑑𝑖𝑜 𝑑𝑒 𝑙𝑎𝑠 𝑑𝑖𝑎𝑔𝑜𝑛𝑎𝑙𝑒𝑠 (𝑚𝑚)  
 
El este estudio, las muestras sometidas a dichos tratamientos térmicos de recocido, fueron pulidas 

previamente hasta acabado espejo, con la finalidad de determinar la microdureza inmediatamente 

finalizado el tratamiento. El tiempo de carga aplicada al material fue de 10 s, mientras que la carga 

aplicada en todos los ensayos fue de 100 gf (980.7 mN).  

 

 



46 
 

La Figura 2.8 muestra el equipo de dureza empleado en este estudio.  

 

 

Figura 2.8 Equipo para microdureza. Marca: Shimadzu   Modelo: HMV-G. 

 

2.7 Microscopía óptica y microscopia electrónica de barrido 
 
 

En el presente estudio, la técnica de microscopía óptica fue utilizada para caracterizar la 

microestructura y, en particular, la morfología de los granos al finalizar cada uno de los 

tratamientos térmicos.  

Se emplearon diversos reactivos químicos, tales como: Tuker, Poulton, Graff (CrO3), FeCl3, HF 

diluido y Keller [66], siendo éste último el que mostró los mejores resultados en cuanto a contraste 

de límites de grano, el ataque se realizó durante 50 s. (Véase Anexo 4: Reactivos para ataque en la 

aleación AA7075).  

La Figura 2.9 muestra el equipo de microscopía óptica empleado para dicha caracterización.  
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Figura 2.9 Microscopio óptico. Marca: Olympus  Modelo: GX51 
  

La técnica de microscopía electrónica de barrido fue empleada para caracterizar la microestructura 

posterior a los tratamientos de recocido. Para su análisis, las muestras fueron preparadas 

metalográficamente con diferentes lijas de SiC (240, 320, 400, 600 y 1000), pulidas con pasta de 

diamante de 1 y 3 𝜇𝑚, y finalmente, atacadas con el reactivo Keller durante 50 s. El equipo 

empleado se muestra en la Figura 2.10. 

 

 

Figura 2.10 Microscopio electrónico de barrido. Marca: Jeol  Modelo: JSM-6610LV. 
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Además de la caracterización microestructural, el equipo de barrido empleado en el presente 

estudio, posee un detector de Espectroscopía por Dispersión de Energía (EDS por sus siglas en 

idioma inglés), el cual permite cuantificar y obtener la composición química de los elementos 

presentes en el material de estudio. Finalmente, los resultados obtenidos a partir de cada una de 

las técnicas antes descritas, se muestran en el siguiente capítulo de esta tesis.  
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CAPÍTULO 3 
 

ANÁLISIS Y DISCUSIÓN DEL EFECTO DE LA DEFORMACIÓN PLÁSTICA 
SEVERA SOBRE LA CINÉTICA DE RECRISTALIZACIÓN ESTÁTICA.  

 

Resumen 
 

En el presente capítulo, se muestran los resultados de las técnicas llevadas a cabo para determinar 

el efecto de la deformación severa sobre la cinética de recristalización estática, tales como: 

simulación del proceso de ECAP y del diagrama de fases de la aleación AA7075 mediante los 

softwares DEFORM 3D y THERMO-CALC, respectivamente; la obtención de datos de microdureza 

en función de los tiempos de recocido, las micrografías de la microestructura obtenidas a través de 

microscopía óptica, y microscopía electrónica de barrido y el análisis químico de EDS. El análisis y 

discusión correspondiente a cada técnica es descrito a continuación.  

 

3.1 Determinación de zonas de deformación homogénea en ECAP vía simulación en DEFORM 3D 
 
 

El objetivo de la simulación mediante el software DEFORM 3D es seleccionar zonas en las cuales la 

deformación sea lo más homogénea posible de las probetas deformadas, pues a pesar de que la 

ruta BC es la que proporciona la mayor homogeneidad respecto a este parámetro, es necesario 

determinar los gradientes de deformación para el estudio de la recristalización estática, 

empleando mapas de contorno y sus correspondientes gráficos.  

Anteriormente, han sido reportados diversos estudios en la literatura en los cuales, se determina la 

variación de la deformación en una aleación AA7075 procesada vía ECAP, empleando el software 

DEFORMD 3D. Por ejemplo, Shaban et al. [71] simularon la variación en deformación vía ECAP, de 

dos probetas tratadas térmicamente a distintas temperaturas, mientras que Ghosh et al. [72], 

simularon el proceso de ECAP utilizando las rutas A, BC y C, y determinaron que después de 3 pasos 

de ECAP, la ruta BC proporciona mayor homogeneidad en cuanto a la deformación, en comparación 

con la ruta A y C. Adicionalmente, determinaron mediante el uso de mapas de contorno, zonas de 

la probeta en las cuales la variación en este parámetro fue mínima, tal como se muestra en la 

Figura 3.1. 
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Figura 3.1 Mapa de contorno de color en donde se muestra la distribución de la deformación 
simulada en DEFORM 3D. Se presenta en colores (lado izquierdo), la variación de la deformación, 
siendo el centro de la probeta la zona con mayor homogeneidad (área interior del círculo negro, 
𝜀 = 5.5) y, en el gráfico (lado derecho), la variación de la deformación determinada en la línea 
negra continua del mapa de contorno para 1, 2 y 3 pasos de ECAP, empleando la ruta BC [72]. 
 

A partir de los resultados de la simulación de ECAP reportados en la Figura 3.1, es posible predecir 

las zonas para el estudio de la recristalización estática. No obstante, debido a las diferentes 

condiciones en las que se llevó a cabo el proceso de ECAP, como: pre-tratamiento, dimensiones de 

las probetas, etc., pudiera existir alguna discrepancia en cuanto a las zonas seleccionadas en la 

presente tesis. Por lo anterior, fue necesario realizar una simulación propia del proceso de ECAP 

tomando como base la curva esfuerzo real vs deformación real del material de estudio en esta 

tesis, como fue descrito en la sección 2.3. Las simulaciones realizadas para 3 y 5 pasos del proceso 

ECAP, se muestran a continuación en la Figura 3.2.  
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a)  

b)  

Figura 3.2 Mapas de contorno de color obtenidos en DEFORM 3D que muestran la distribución de 
deformación efectiva en la sección longitudinal de las probetas de ECAP. a) 3 y b) 5 pasos, 

respectivamente. 
 
De acuerdo con los resultados de la simulación de ECAP para 3 y 5 pasos presentados en la Figura 

3.2, se puede observar de acuerdo con el mapa de contorno, el gradiente de la deformación 

efectiva. Por una parte, se puede observar en la Figura 3.2a que al alcanzar 3 pasos de ECAP, la 

distribución de la deformación efectiva varía ligeramente, lo cual coincide parcialmente con los 

resultados de las simulaciones obtenidas por Ghosh et al. presentadas en la Figura 3.1, ya que los 

valores de dicho parámetro se encuentran alrededor de 𝜀 = 5.5 en la zona central de la probeta 

[72].  
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En la simulación para el 5° paso de ECAP (Figura 3.2b), se observa una mayor variación en la 

distribución de la deformación efectiva. Debido a esto, se llevó a cabo un análisis llamado Point 

Tracking dentro de las operaciones del post-procesamiento. El análisis de Point Tracking permite 

evaluar la deformación alcanzada en dos puntos de interés durante todo el proceso simulado. Los 

puntos fijados para este análisis, se establecieron a partir de los resultados de los mapas de 

contorno de color, reportados en las Figuras 3.1 y 3.2. Dichos puntos se fijaron para un segmento 

en el cual, la variación de la deformación fuera mínima.  Tal análisis fue llevado a cabo en las 

probetas con 3 y 5 pasos, en las direcciones longitudinal y transversal; dichos resultados se 

muestran en las Figuras 3.3, 3.4, 3.5 y 3.6. 

Dichas figuras muestran los mapas de contorno (inciso a) de las probetas en las que fueron 

evaluados los puntos de interés: punto 1 (P1) y punto 2 (P2), en las direcciones transversal y 

longitudinal, respectivamente, mientras que el inciso b muestra el gráfico de Point Tracking para 

los puntos P1 y P2 establecidos para cada dirección.  

 
Por ejemplo, en la simulación de 3 pasos de ECAP de la dirección transversal, el Point Tracking 

indica que entre los puntos P1 y P2, la deformación varía ligeramente (𝜀 = 0.25), mientras que 

en la longitudinal, se estima una variación de (𝜀 = 1.04).  

 



53 
 

a)  

b)  

Figura 3.3 a) Mapa de contorno de color para la probeta simulada con 3 pasos (dirección 
transversal) y b) gráfico de Point Tracking. 
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c)  

d)  

Figura 3.4 a) Mapa de contorno de color para la probeta simulada con 3 pasos (dirección 
longitudinal) y b) gráfico de Point Tracking. 
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De manera similar, las Figuras 3.5a y 3.6a muestran las simulaciones de los mismos elementos para 

la probeta con 5 pasos de ECAP. En el caso de la dirección transversal (3.5b), el gráfico de Point 

Tracking muestra una variación en la deformación de 𝜀 = 0.28, mientras que en la dirección 

longitudinal (3.6b), la variación fue de 𝜀 = 1.14.  

 

Con el objeto de comprobar si las variaciones de deformación () predichas por los gráficos de 

Point Tracking, tienen un efecto significativo sobre la dureza del material (especialmente en la 

probeta con 5 pasos de ECAP), se realizó un perfil lineal de microdureza Vickers con base en la 

norma ASTM E92 [92] en las probetas de la aleación AA7075 deformadas, empleando las mismas 

áreas y direcciones en las que se condujo el análisis de Point Tracking. Lo anterior se realizó debido 

a que la dureza convencionalmente se asocia con la deformación plástica presente en un material. 

Adicional a los perfiles lineales de microdureza, se evaluó la de la barra original, así como en cada 

uno de los tratamientos térmicos llevados a cabo. 

La Figura 3.7 muestra la variación de la dureza en cada etapa. Inicialmente, se evaluó la dureza de 

la barra en su condición original (T651), siendo esta de 195 HV. Posteriormente, se llevó a cabo un 

pre-tratamiento térmico a fin de hacer deformables las probetas de la aleación AA7075 vía ECAP, el 

valor de dureza medido después del pre-tratamiento, fue de 83.1 HV, lo que evidencia que el 

material redujo su dureza, aproximándose a la reportada para la condición O (70 HV).  

La probeta deformada con 3 pasos alcanzó un valor de dureza Vickers de 121, lo cual significó un 

aumento de ~38 unidades HV, esto se asoció con el incremento en la densidad de dislocaciones y 

al refinamiento de grano [44, 60]. El valor de la dureza para la muestra deformada con 5 pasos fue 

de 133 HV, lo cual dio un aumento de 50 unidades HV respecto al valor inicial de 83 HV de la 

condición de pre-tratamiento. Este incremento en la dureza se puede atribuir también al 

incremento en la densidad de dislocaciones y al refinamiento de grano, debido a la deformación 

acumulada en los pasos de deformación del proceso de ECAP, la cual corresponde a un valor de 

deformación de ~5. 

Los valores de dureza correspondientes a las probetas deformadas con 3 y 5 pasos serán útiles por 

dos razones: 1) serán establecidos como un valor referente para el perfil de microdureza y 2) serán 

establecidos como el valor correspondiente al material deformado, el cual es requerido en el 

modelo de Kuhlmann [66].   
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a)  

b)  

Figura 3.5 a) Mapa de contorno de color para la probeta simulada con 5 pasos (dirección 
transversal) y b) gráfico de Point Tracking. 
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c)  

d)  

Figura 3.6 a) Mapa de contorno de color para la probeta simulada con 5 pasos (dirección 
longitudinal) y b) gráfico de Point Tracking. 
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Figura 3.7 Evolución de la dureza en función del proceso/tratamiento térmico o mecánico. 
 

Para el perfil de microdureza Vickers, la distancia entre cada indentación se mantuvo de 1 mm. Las  

Figuras 3.8a y 3.9a muestran una sección longitudinal de las muestras deformadas con 3 y 5 pasos, 

respectivamente, donde se muestran las direcciones en las cuales se llevó a cabo dicho perfil, 

mientras que las Figuras 3.8b y 3.9b, muestran los gráficos de dureza Vickers correspondientes. 
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a)  

 

b)  

Figura 3.8 a) Perfiles de microdureza Vickers (longitudinal y transversal) y b) gráfico de microdureza 
de la probeta de la aleación AA7075 con 3 pasos de ECAP. 
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a)  

 

b)  

Figura 3.9 a) Perfiles de microdureza Vickers (longitudinal y transversal) y b) gráfico de microdureza 
de la probeta de la aleación AA7075 con 5 pasos de ECAP. 

 

A partir de los resultados anteriores, se puede observar la variación de la microdureza en función 

de la distancia, la desviación estándar en la dirección transversal fue de 𝜎 = 2.4 para la probeta 

con 3 pasos y de 𝜎 = 6.8 para la probeta con 5 pasos. Por otro lado, la desviación estándar en la 

dirección longitudinal para 3 y 5 pasos fue de 𝜎 = 5.6 y de 𝜎 = 3.2, respectivamente.  
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Estos valores indican que a pesar de que la simulación predijo una variación de la deformación de 

hasta 𝛥𝜀 = 1.14, la variación real en los valores de microdureza medidos en dichas regiones fue 

baja, y por tanto, dichas zonas pueden ser consideradas aptas para el estudio de la recristalización 

estática.  

A partir de los resultados de la simulación y de la experimentación obtenidos para 3 y 5 pasos, se 

seleccionaron aquellas áreas en las cuales la distribución de la deformación y la microdureza es lo 

más homogénea.  

Una vez establecidas las zonas de trabajo en las probetas, es necesario determinar ahora las 

temperaturas de trabajo para llevar a cabo los tratamientos térmicos de recocido. Dichas 

temperaturas fueron definidas con base en el diagrama de fases, simulado mediante el software 

de simulación termodinámica THERMO-CALC. El análisis y discusión de los resultados obtenidos a 

partir de este software serán discutidos a continuación.  

 

3.2 Determinación de las temperaturas de recocido para el estudio de la recristalización estática 
empleando el software THERMO-CALC 
 
 

Las temperaturas de los tratamientos térmicos de recocido, en los que se promoverá la 

recristalización estática, fueron establecidas a partir del diagrama de fases calculado mediante el 

software de simulación termodinámica THERMO-CALC.  

El software THERMO-CALC también ha sido empleado para optimizar y establecer diferentes 

condiciones de trabajo en procesos termomecánicos. Por ejemplo, Babaee et. al. [73] lo emplearon 

para determinar temperaturas fuera de equilibrio, así como las curvas de temperatura-tiempo y de 

fracción transformada en una aleación Al-4.5Cu. Por su parte, Jerina et. al. [74] determinaron las 

características térmicas de una aleación AA7075 reciclada empleando análisis térmico en THERMO-

CALC. Además, Lang et. al. [75] lograron simular la evolución de la fracción transformada para la 

aleación AA7075 empleando de manera análoga calorimetría diferencial de barrido (DSC por sus 

siglas en idioma inglés) y dicho software. La Figura 3.10 muestra el gráfico de evolución de la 

fracción de fase transformada reportada en dicha referencia. 
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Figura 3.10 Evolución de la fracción de fase transformada, simulada para la aleación AA7075 en 
función de la temperatura, empleando DSC (5 °C/min). Figura adaptada [75]. 

 

El software THERMO-CALC fue empleado para la construcción del diagrama de fases de equilibrio 

de la aleación AA7075. A partir de la composición química nominal reportada en la Tabla 2.1, fue 

necesario fijar un intervalo de temperaturas de recocido, el cual fue de 0 – 500 °C, obteniéndose 

las fases de predominancia en función del % en masa de Zinc. La Figura 3.11 muestra el diagrama 

de fases pseudobinario simulado en THERMO-CALC para la aleación AA7075. 
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Figura 3.11 Diagrama de fases pseudobinario simulado en THERMO-CALC, para la aleación AA7075 
utilizada en el presente estudio. Las fases predominantes están en función del contenido de Zinc. 

 

En la Figura 3.11 se indican las fases de predominancia mediante la nomenclatura fijada por el 

software THERMO-CALC. Esta nomenclatura, corresponde a la designación Strukturbericht y puede 

resultar complicada de interpretar para las personas no familiarizadas con la interfaz del software, 

por lo cual a continuación se describe en la Tabla 3.1 la estequiometría de las fases 

correspondientes a la nomenclatura usada en la Figura 3.11.  

A pesar de que se han reportado trabajos de recristalización estática en aleaciones de aluminio 

[76], el número de estudios para aleaciones endurecibles por precipitación es reducido, y en 

particular, la serie 7XXX. Además, hasta el momento no se tiene clara la influencia de los procesos 

de deformación severa, sobre la recristalización estática de estas aleaciones.  



64 
 

Tabla 3.1 Estequiometría de las fases de interés presentes en el diagrama de fases calculado por 
THERMO-CALC. 

 

Símbolo 
(THERMO-CALC) 

Fase Fórmula Relación 
(Zn:Mg) 

FCC_L12#2 (𝐴𝑙)𝛼 -  - 

C14_LAVES 𝜂 MgZn2 > 2.2 

S_PHASE 𝑆 Al2CuMg Zn:Mg = ~2 
Cu+Mg = ~4.5 %wt 

T_PHASE 𝑇 Al2Mg3Zn3 < 2.2 

Nota. La aleación usada en esta tesis posee una relación de Zn:Mg = 2.24 y de Cu+Mg = 4.1 %wt. 

 
En la aleación AA3004 (no endurecible por precipitación), se han reportado estudios minuciosos en 

cuanto a la cinética de recristalización estática [76], empleando diferentes condiciones de trabajo, 

tales como: temperatura, deformación efectiva, velocidad de deformación.  La Figura 3.12 muestra 

las curvas de recristalización estática reportadas para la aleación AA3004 bajo diferentes 

condiciones. 

 
Figura 3.12 Curvas de recristalización estática para la aleación AA3004, donde la curva 1 indica que 
la muestra fue deformada a 250 °C, 1 s-1 y recocido a 280 °C; 4 deformada a 400 °C, 1 s-1, 𝜀 = 8.9, 
recocida a 400 °C; 5 deformada a 400 °C, 10 s-1, 𝜀 = 4.4, recocida a 400 °C; 7 deformada a 400 °C, 1 
s-1, 𝜀 = 3, recocida a 400 °C y 8 deformada a 400 °C, 10 s-1, 𝜀 = 3, recocida a 400 °C [76]. 
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En las aleaciones de aluminio tratables térmicamente, tal como lo es la serie 7XXX y, en particular 

la AA7075, el fenómeno de recristalización estática llega a ser mucho más complejo, debido a la 

presencia de precipitados, los cuales pueden modificar la cinética [77-78].  

Para la aleación AA7075 se han reportado pocos estudios acerca de la recristalización estática. 

Tajally y Huda [77] et al., determinaron las curvas de recristalización estática para una placa 

laminada, con una reducción de 58 (𝜀 = 0.86) y 71% (𝜀 = 1.24), ambas evaluadas a diferentes 

temperaturas (185, 225 y 265 °C). Adicionalmente, los mismos investigadores determinaron la 

energía de activación para la recristalización estática de la aleación AA7075 bajo las condiciones 

antes descritas, siendo de 𝑄 = 67 
𝑘𝐽

𝑚𝑜𝑙
. La Figura 3.13 muestra las curvas de recristalización 

estática reportadas en estos estudios [77]. 

 

 

Figura 3.13 Curvas de recristalización estática para la aleación AA7075 con un porcentaje de 
reducción en frio de 58% (a) y 71% (b), los puntos son datos experimentales a la temperatura 
indicada; líneas sólidas representan líneas ajustadas a los puntos experimentales [77]. 
 

De manera similar, Souza et. al [78] determinaron las curvas de recristalización estática de una 

placa de la aleación AA7075, con una reducción en espesor de 45% (𝜀 = 0.59) y 75% (𝜀 = 1.38), 

respectivamente. Las curvas fueron evaluadas a dos temperaturas: 200 y 250 °C, empleando los 

modelos de JMAK, Kuhlmann y Austin-Riccket para el cálculo de fracciones recristalizadas.  A partir 

de estos modelos, pudieron determinar los intervalos de tiempo para la recristalización estática, 

siendo el de Kuhlmann el que mostró el mejor ajuste lineal de acuerdo con su coeficiente de 

correlación.  
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En estudios antes descritos [76-78], es notorio que las deformaciones generadas durante el 

proceso de laminación fueron muy inferiores (𝜀 = 0.59 y 1.38) con respecto a las obtenidas 

durante el proceso de ECAP llevado a cabo en esta tesis (𝜀 = 3 y 5). A partir de los resultados 

antes reportados y, con la finalidad de disminuir los tiempos del tratamiento térmico de recocido 

indicados en la Figura 3.13, se establecieron las temperaturas de 340° y 400 °C para los 

tratamientos térmicos de recocido empleados para la determinación de la fracción recristalizada 

vía el modelo de Kuhlmann [11-12]. Se seleccionaron dichas temperaturas a fin de garantizar que la 

fase existente está lo suficientemente por debajo de la temperatura solvus metaestable, pues por 

encima de ella, la mayoría de las fases serán disueltas y por lo tanto la precipitación será 

promovida en el enfriamiento, lo que afectará el estudio de la recristalización debido al 

endurecimiento que se obtendrá [74]. La Figura 3.14 muestra la zona de las temperaturas 

establecidas según las fases de predominancia de la Figura 3.11.  

 

Figura 3.14 Temperaturas de los tratamientos térmicos de recocido, mostradas en función del 
contenido de Zinc en la aleación (5.6 %). 

 

3.3 Análisis y discusión de las curvas de recristalización estática obtenidas mediante los 
modelos de Kuhlmann, JMAK y caracterización microestructural vía MO y EDS-MEB 
 
 

Una vez establecidas las temperaturas y tiempos de recristalización, se llevaron a cabo los 

tratamientos térmicos de recocido para la determinación de la fracción recristalizada, la cual se 

obtiene del modelo de Kuhlmann [77]. Para esto, se requieren los valores de microdureza de todas 

las muestras sometidas a los tratamientos de recristalización (Tabla 3.2).  
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A partir de los valores de microdureza, se calculó la fracción en volumen recristalizada empleando 

la ecuación (11) y posteriormente, se construyó el gráfico ln(− ln(1 − 𝑋𝑉)) vs ln(𝑡) con el fin de 

determinar los parámetros cinéticos 𝑘 y 𝑛, requeridos en el modelo de JMAK. Tales valores de la 

fracción en volumen recristalizada se muestran en la Tabla 3.3. 

Tabla 3.2 Valores de microdureza de las probetas deformadas vía ECAP con 3 y 5 pasos y tratadas 
térmicamente a 340 y 400 °C. 

 

Muestra Tiempo (s) 

DUREZA (HV) 

3 pasos de ECAP 5 pasos de ECAP 

340 °C 400 °C 340 °C 400 °C 

0 0 121±1.8 121±1.8 133±2.9 133±0.7 

1 25 116±2.1 119±2.6 112±1.7 117±3.1 

2 100 104±1.6 113±2.4 106±0.9 105±2.1 

3 200 102±1.9 105±1.7 106±1.6 77±1.4 

4 300 87±1.5 103±1.6 104±1.1 74±0.7 

5 800 80±2.8 92±2 98±2.1 74±0.4 

6 1800 79±1.8 70±2.2 94±0.6 72±0.9 

7 3000 - - - 70±1.2 

  

Tabla 3.3 Valores de fracción en volumen recristalizado, determinados con base en el modelo de 
Kuhlmann, para las probetas con 3 y 5 pasos y evaluadas a 340 °C y 400 °C, respectivamente. 

 
Tiempo XV 

t(s) 3p 340 °C 3p 400 °C 5p 340 °C 5p 400 °C 

25 0.12 0.04 0.33 0.23 

100 0.33 0.18 0.42 0.43 

200 0.39 0.31 0.43 0.89 

300 0.67 0.35 0.47 0.93 

800 0.8 0.57 0.58 0.95 

1800 0.82 0.99 0.63 0.98 

3000 - - - 0.99 

 

Con los parámetros 𝑘 y 𝑛 obtenidos del gráfico Ln(− Ln(1 − 𝑋𝑉)) vs Ln(t), se construyó la curva 

de recristalización empleando la ecuación (10). Los gráficos correspondientes a las curvas de 

recristalización con 3 pasos se muestran en las Figuras 3.15 y 3.16. De manera similar, la Figura 

3.16 muestra el ajuste lineal de los valores de fracción recristalizada para la determinación de los 

parámetros cinéticos, así como la curva de recristalización estática determinada para la probeta 

con 3 pasos, tratada térmicamente a 400 °C.  
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Figura 3.15 Gráfico ln(− ln(1 − 𝑋𝑉)) vs ln(𝑡) y curva de recristalización para la probeta con 3 
pasos a T= 340 °C. 

 

 

Figura 3.16 Gráfico ln(− ln(1 − 𝑋𝑉)) vs ln(𝑡) y curva de recristalización para la probeta con 3 
pasos a T= 400 °C. 

 

De forma análoga, las Figuras 3.17 y 3.18 muestran los ajustes lineales de los valores de fracción 

recristalizada para la determinación de los parámetros cinéticos, así como las curvas de 

recristalización estática para las muestras con 5 pasos, nuevamente tratadas a 340 y 400°C. 
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Figura 3.17 Gráfico ln(− ln(1 − 𝑋𝑉)) vs ln(𝑡) y curva de recristalización para la probeta con 5 

pasos a T= 340 °C. 

 
Figura 3.18 Gráfico ln(− ln(1 − 𝑋𝑉)) vs ln(𝑡) y curva de recristalización para la probeta con 5 

pasos a T= 400 °C. 
 
La Tabla 3.4 presenta los valores del exponente del orden de reacción 𝑛, determinados a partir de 

los ajustes lineales de los valores de fracción recristalizada. 

 
Tabla 3.4 Valores del exponente de “𝑛” del modelo de JMAK determinados experimentalmente. 

Parámetro 3 pasos ECAP 5 pasos ECAP 

340 °C 400 °C 340 °C 400 °C 

 𝒏 0.644 1.0185 0.4822 0.6053 

𝒌 -3.967 -6.4883 -3.5283 -2.9914 

 
Se observa que los valores de 𝑛 están por debajo de la unidad, lo que coincide aproximadamente 

con los valores reportados por Souza et. al (𝑛 = 0.52 y 0.677)[78]. El exponente 𝑛 está asociado a 

los mecanismos de nucleación y crecimiento [44, 77], tal que 𝑛 = 𝑛𝑖 + 𝑑 ∙ 𝑛𝐺 , donde 𝑛𝑖=1 para una 

velocidad de nucleación constante y 0 para la ausencia de nucleación [44], 𝑑 es la dimensión de 

crecimiento, y 𝑛𝐺= 0.5 para el crecimiento controlado por difusión y 1 por la intercara [44].  
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Hay que tener en cuenta que un valor dado del exponente de JMAK no suele estar asociado 

unívocamente a un tipo determinado de mecanismo de nucleación y crecimiento, sino a varias 

combinaciones de tipo de nucleación (homogénea o heterogénea; o sitio saturado, o continuo, con 

aumento de o tasa de nucleación constante o decreciente, etc.) [44] y el crecimiento (1D, 2D o 3D; 

o dominado por la difusión o por la interfaz, etc.) [44] puede resultar en el mismo valor del 

exponente de JMAK. De forma global, el exponente 𝑛 indica que: 1≤ 𝑛 ≤ 2 crecimiento en una 

dirección (1D), 2≤ 𝑛 ≤ 3 crecimiento en 2D y 3≤ 𝑛 ≤ 4 crecimiento en 3D [70], lo que sugiere que 

el tipo de nucleación presente durante el recocido realizado en esta tesis fue en 1D, es decir, el 

exponente 𝑛 pudo presentar un mecanismo de nucleación y crecimiento combinado [44].  

Con el propósito de determinar el efecto que tiene la deformación y temperatura de recocido 

sobre el parámetro 𝑛 del modelo de JMAK, se realizó un análisis comparativo empleando las curvas 

de recristalización estática mostradas en las Figuras 3.12 y 3.13. A partir de éstas, se estimó la 

fracción en volumen recristalizado y el parámetro 𝑛 a través del gráfico Ln(− Ln(1 −

𝑋𝑉)) vs Ln(t), dichos valores se muestran en la Tabla 3.5. 

 
Tabla 3.5 Valores de 𝑛 y 𝑘 estimados para las aleaciones AA3004 y AA7075. 

Aleación Curva 8 Curva 5 Curva 7 Curva 4 − − 

AA3004 
(Figura 3.12) 

𝑛= 0.4804 
𝑘 =-0.6008 

𝑛= 0.7588 
𝑘 =-3.0363 

𝑛= 0.8498 
𝑘 =-4.7625 

𝑛= 0.8664 
𝑘 = -5.4016 

  

Aleación Curva 1a Curva 2a Curva 3a Curva 1b Curva 2b Curva 3b 

AA7075 
(Figura 3.13) 

𝑛= 0.8954 
𝑘 =-5.0879 

𝑛= 0.9109 
𝑘 =-6.0297 

𝑛= 0.701 
𝑘 =-6.4598 

𝑛= 0.9151 
𝑘 =-5.236 

𝑛= 0.9186 
𝑘 =-6.0848 

𝑛= 0.7756 
𝑘 =-7.0655 

 

La curva 1 de la Figura 3.12 no fue considerada ya que para los tiempos de recocido empleados en 

este estudio, no posee recristalización alguna.  

A partir de los valores de 𝑛 estimados, es posible afirmar que el parámetro 𝑛 incrementa al 

aumentar la cantidad de deformación, mientras que el valor del parámetro 𝑘 disminuye al 

incrementar la deformación, prueba de ellos son las curvas 4 y 7, ambas con una velocidad de 

deformación a  𝜀̇= 1 s-1, recocidas a 400 °C y con una deformación de 𝜀 = 8.9 (4) y 𝜀 =3 (7)[76]. 

De manera similar, se estimó la fracción en volumen recristalizado a partir de las curvas mostradas 

en la Figura 3.13, tales valores se reportan en la Tabla 3.5. 
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En general, se puede observar que el valor del parámetro 𝑛 incrementa con el aumento de la 

deformación, mientras que el valor del parámetro 𝑘 decrece al aumentar ésta. 

A pesar de que la aleación AA3004 (reportada en la Figura 3.12), no es endurecible por 

precipitación como la AA7075 (reportada en la Figura 3.13), dichas curvas de recristalización 

permitieron determinar el efecto que tiene la deformación severa sobre las constantes cinéticas 𝑛 

y 𝑘 de la recristalización estática, ya que los estudios de recristalización estática en materiales 

severamente deformados son pocos [70].  

El efecto de la deformación sobre el parámetro 𝑛 y 𝑘 observado en las Figuras 3.12 y 3.13 puede 

ser asociado precisamente al efecto del endurecimiento por dispersión, pues como se mencionó 

anteriormente, las partículas de segunda fase promueven los sitios de nucleación, lo que repercute 

de manera global en el mecanismo de nucleación y crecimiento de los granos. 

 
Por otro lado, se observa que los valores de 𝑛 y 𝑘 obtenidos para la aleación AA7075 de esta tesis 

(Tabla 3.4), difieren a los obtenidos de las aleaciones AA3004 y AA7075 (Tabla 3.5).  

La discrepancia entre los valores de 𝑛 obtenidos en la aleación AA7075 severamente deformada y 

la aleación AA3004 [17], puede estar asociado a la presencia de partículas de segunda fase que 

promueven el endurecimiento en la aleación AA7075 (pues el mecanismo de nucleación y 

crecimiento puede presentar diversas combinaciones, como las antes mencionadas)[70, 76-78], 

mientras que para la aleación AA7075 (Figura 3.13), esta discrepancia en los valores 𝑛 puede ser 

atribuida a la diferencia en la cantidad de deformación [70. 76-77]. 

 
Al igual que la deformación (en general), la temperatura de recocido también influye sobre la 

cinética de recristalización estática, pudiendo ser estimada su contribución mediante la siguiente 

ecuación tipo Arrehenius [77]. 

𝜏 = 𝐴𝑒
𝐵

𝑇                                                                      (12) 

Donde [77]: 

𝜏= Duración del tiempo de recristalización durante el recocido 
𝑇= Temperatura de recocido en K 
𝐴 y 𝐵= Constantes cinéticas del material 
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Por ejemplo, en los estudios reportados por Souza et. al [78], las curvas de cinética de 

recristalización estática muestran que para los tiempos de 25 y 1800 s de recocido, a T=200 °C y 

con una deformación 𝜀 = 0.6, las fracciones recristalizadas corresponden a ~8% y ~32%, 

respectivamente, mientras que las curvas reportadas por Tajally et. al [77], muestran que para los 

mismos intervalos de tiempo, misma temperatura y con una deformación de 𝜀 = 0.86, las 

fracciones recristalizadas corresponden a ~4% y ~50%, lo que indica que la cinética recristalización 

estática fue más rápida para la muestra con mayor deformación, pues el incremento en la 

deformación favorece los sitios de nucleación [44], así como a la fuerza motriz necesaria para la 

recristalización [44, 70]. A partir de esto, Tajally et. al [77] corroboraron que la temperatura, en 

general, acelera la cinética de recristalización estática [70, 77-78].  

Las curvas de recristalización obtenidas en la presente tesis (Tabla 3.4) indican que para los 

intervalos de tiempo de 25 y 1800 s, a T=340 °C y con una deformación de 𝜀 = ~3 y ~5, las 

fracciones recristalizadas corresponden a ~12% y ~88% para la probeta con 3 pasos y a ~23% y 

~90% para la de 5 pasos. Finalmente, para éstas mismas condiciones pero a la temperatura de 400 

°C, las fracciones recristalizadas son de ~5% y ~92% para la probeta con 3 pasos y ~8% y ~80% 

para la de 5 pasos.  

Aun cuando las condiciones de las muestras estudiadas por Souza [78], Tajally [77] y en esta tesis, 

son diferentes en temperatura y deformación, es posible observar el efecto que éstas tienen sobre 

las constantes cinéticas de la recristalización estática, pues aunque dichas variables llegan a 

incrementar la cinética, se observa que en algunos casos ésta tiende a verse relentizada (probeta 

con 5 pasos a T= 400 °C), lo cual puede ser atribuido a partículas de segunda fase pero también a 

impurezas de cobre y cromo, de acuerdo con Souza et. al [78]. 

Con el propósito de analizar el efecto de la deformación severa sobre la cinética de recristalización 

estática, se realizaron dos nuevos gráficos, comparando las curvas de recristalización estática 

evaluadas a diferentes temperaturas, con los mismos números de pasos del proceso de ECAP a 

diferentes temperaturas. La Figura 3.19 muestra dichos gráficos. 
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a)  

b)  

Figura 3.19 Curvas de recristalización estática de las probetas con 3 y 5 pasos, tratadas 
térmicamente a a) 340 °C y b) 400 °C. 

 
La Figura 3.19 muestra una intersección en las curvas de 3 y 5 pasos en ambos tratamientos de 

recocido, lo cual fue asociado a la deformación contenida en cada probeta. Esta intersección 

relaciona parcialmente el efecto que tiene la deformación severa sobre la cinética de 

recristalización estática, pues al inicio de la curva de recristalización, se observa que la cinética en 

las muestras con 5 pasos tienda a incrementar, debido posiblemente a la liberación de energía 

almacenada (etapa de recuperación). Sin embargo, posteriormente ésta cinética disminuye, lo que 

puede estar asociado a la presencia de precipitados (véase análisis de EDS), pues éstos interfieren 

en el proceso de recristalización estática mediante el anclaje del límite de grano. [70, 79]. 

Inicialmente, se esperaba que las curvas de recristalización estática de las muestras deformadas 

con 5 pasos y tratadas térmicamente a 340 y 400 °C, estuvieran desplazadas hacia tiempos 

menores respecto a las de 3, no obstante, el fenómeno de anclaje del límite de grano llega a 

modificar dicha cinética [70].  
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Por ejemplo, en la Figura 3.19a y 3.19b, se observa una tendencia inicial por parte de las muestras 

con 5 pasos de ECAP, de mostrar una cinética más rápida con respecto a las muestras con 3 pasos.  

Lo anterior puede ser atribuido a que las muestras con 5 pasos de ECAP, al tener una deformación 

mayor, poseen una mayor cantidad de defectos cristalinos (principalmente dislocaciones), en 

comparación con las muestras de 3 pasos, lo que se traduce en un incremento en la energía 

almacenada y que, durante el subsecuente tratamiento térmico de recocido, sirve como fuerza 

motriz para la recristalización [77]. Sin embargo, al incrementar el tiempo de recocido, se observa 

un cambio en la cinética de recristalización en las curvas con 5 pasos de ECAP. Este cambio en las 

curvas de recristalización, puede ser asociado a que al inicio de la recristalización, las regiones de 

alta energía tienden a ser consumidas o recuperadas rápidamente (zonas con altas densidades de 

dislocaciones), sin embargo, a medida que esta energía va utilizándose por el proceso de 

recristalización, la cinética tiende a disminuir, siendo la energía interfacial de los límites de grano la 

que ahora controla a la recristalización [80]. Un segundo elemento por considerar es que, durante 

el proceso de ECAP, las partículas de segunda fase (𝜂, 𝑆 y 𝑇, en este estudio) pueden llegar a 

fragmentarse durante el refinamiento de grano [70] y por tanto, pueden retardar e incluso a inhibir 

el proceso de recristalización [70, 80].  

 

3.4 Caracterización de la microestructura vía MO y MEB 
 

Las muestras fueron, antes y después del proceso de ECAP (con las diferentes temperaturas y 

tiempos de recocido), analizadas vía microscopía óptica y microscopía electrónica de barrido para 

determinar la composición química aproximada de las partículas de segunda fase, siendo (𝐴𝑙)𝛼, 𝜂 

y 𝑇 las presentes al finalizar la etapa de pre-tratamiento, de acuerdo con la simulación vía 

THERMO-CALC. Inicialmente se realizó la caracterización microestructural en el material de partida 

(AA7075-T651). Dicha caracterización se llevó a cabo en las direcciones longitudinal y transversal, 

los resultados se muestran en la Figura 3.20. La Figura 3.20a muestra el patrón de flujo 

característico del proceso de extrusión convencional, lo que puede identificarse mediante las líneas 

de flujo del material, en las cuales se observan a los granos elongados, mientras que la Figura 3.20b 

muestra la microestructura de los granos equiaxiados en la dirección transversal. Con el fin de 

conocer el efecto del pre-tratamiento sobre la morfología de los granos reportada en la Figura 

3.20, se caracterizó su microestructura mediante MO.  
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a)  

b)  

Figura 3.20 Micrografías de la microestructura del material de partida (AA7075-T651) obtenidas 
por microscopía óptica: a) en dirección longitudinal y b) en dirección transversal. 

Nota. En todas las muestras pre-tratadas térmicamente, las fases presentes son: (𝐴𝑙)𝛼, 𝜂 y 𝑇. 
 

La Figura 3.21a muestra la microestructura en la dirección longitudinal, donde se observan los 

granos elongados y exhibe un aumento aparente del tamaño de grano respecto a la 3.20a. Este 

fenómeno puede ser atribuido a que, durante el pre-tratamiento térmico, existió una disminución 

de la energía interfacial en los límites de grano debido al incremento de la temperatura [70]. La 

Figura 3.21b muestra una microestructura muy similar en la morfología de los granos, respecto a la 

Figura 3.20b, siendo el cambio principal en las Figuras 3.20a y 3.21a.   
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a)  

b)  

Figura 3.21 Micrografías de la microestructura del material con pre-tratamiento térmico, obtenidas 
por microscopía óptica: a) en dirección longitudinal y b) en dirección transversal. 

 

Finalizada la etapa del pre-tratamiento y después de 3 y 5 pasos del proceso de ECAP, se realizó 

una caracterización microestructural mediante MO para examinar el efecto del tratamiento 

térmico de recocido en las muestras deformadas vía ECAP. Las micrografías serán analizadas y 

discutidas en función de las temperaturas de recristalización. Las Figuras 3.22. 3.23 y 3.24, 

presentan las micrografías de MO de las probetas deformadas vía ECAP con 3 y 5 pasos, y tratadas 

térmicamente a 340 °C a diferentes tiempos.  
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a)  

b)  

Figura 3.22 Micrografías de MO para las muestras de ECAP recocidas a 340 °C durante 25 s.  
Donde: a) 3 y b) 5 pasos, ambas en dirección longitudinal. 
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a)  

b)  

Figura 3.23 Micrografías de MO para las muestras de ECAP recocidas a 340 °C durante 200 s.  
Donde: a) 3 y b) 5 pasos, ambas en dirección longitudinal. 

 



79 
 

a)  

b)  

Figura 3.24 Micrografías de MO para las muestras de ECAP recocidas a 340 °C durante 1800 s.  
Donde: a) 3 y b) 5 pasos, ambas en dirección longitudinal. 
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Las Figuras 3.22a y 3.22b exhiben las micrografías de las muestras con 3 y 5 pasos de ECAP con 

tratamiento térmico de recocido durante 25 s. Aún se observan las líneas de flujo del material, 

generadas durante el proceso. La Figura 3.22a (3 pasos), muestra un flujo continuo, mientras que 

la 3.22b (5 pasos) muestra un patrón escalonado, lo cual indica una discontinuidad del flujo 

plástico [53, 93], debido a la deformación causada en el plano de corte que se forma en la 

intersección de los canales del dado, lo cual provoca que en cada rotación de la muestra siguiendo 

la ruta BC, dicho plano también adquiera una nueva orientación. Estas rotaciones continuas del 

material durante el procesamiento promueven que, al incrementar la deformación de 3 a 5 pasos, 

las zonas con deformación heterogénea comienzan a aumentar. Las líneas de flujo mostradas en la 

Figura 3.22b, también pueden ser explicadas a través  del análisis inicial llevado a cabo en el 

software DEFORM 3D, en donde se observó una mayor discrepancia en deformación para la 

probeta con 5 pasos.  

Al incrementar a 200 s el tiempo del tratamiento, el patrón de flujo ya no es tan perceptible, 

siendo el cambio más evidente en la muestra de 5 pasos, en donde se muestra una atenuación del 

patrón escalonado. 

Por último, al alcanzar los 1800 s del tratamiento, ambas micrografías muestran una morfología de 

los granos completamente equiaxiados, lo que señala que el material está muy próximo a un 

estado de mínima dureza y a una recristalización completa. Aparentemente, el tamaño de grano en 

la muestra de 5 pasos es más fino que en la de 3, lo que puede ser atribuido a una mayor velocidad 

de nucleación de los granos debido a la mayor cantidad de defectos cristalinos en la muestra de 5 

pasos. Vale la pena agregar que en todas las micrografías se observan partículas de 2ª fase en un 

contraste obscuro y claro. Más adelante se discutirá el origen de dichas fases y su probable 

influencia en la recristalización observada. 

En las Figuras 3.25, 3.26 y 3.27 se presentan las micrografías correspondientes a las muestras con 3 

y 5 pasos, tratadas térmicamente a 400 °C, empleando los mismos tiempos de recocido.  
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a)  

b)  

Figura 3.25 Micrografías de MO para las muestras de ECAP recocidas a 400 °C durante 25 s.  
Donde: a) 3 y b) 5 pasos, ambas en dirección longitudinal. 

 



82 
 

a)  

b)  

Figura 3.26 Micrografías de MO para las muestras de ECAP recocidas a 400 °C durante 200 s.  
Donde: a) 3 y b) 5 pasos, ambas en dirección longitudinal. 
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a)  

b)  

Figura 3.27 Micrografías de MO para las muestras de ECAP recocidas a 400 °C durante 1800 s.  
Donde: a) 3 y b) 5 pasos, ambas en dirección longitudinal. 
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Inicialmente, se muestran las micrografías para el intervalo de 25 s, en dónde se observa la 

presencia de las líneas de flujo en la Figura 3.25(a y b) y el patrón escalonado descrito en la figura 

3.22b. Al incrementar el tiempo de tratamiento a 200 y 1800 s, las líneas de flujo y el patrón 

escalonado del material ya no son visibles y se observa una microestructura con morfología 

equiaxiada, característica de un material recristalizado en ambas muestras. Lo anterior es 

congruente con una cinética de recristalización más rápida a la temperatura de 400 °C, 

determinada en la sección 3.3. Cabe mencionar que, aun cuando las micrografías muestran a los 

granos con una morfología cercana a la equiaxiada, las partículas de segunda fase podrían estar 

afectando la cinética de recristalización y el crecimiento de estos granos, ya que la fracción y 

distribución de éstas afectan dicho fenómeno [80], ésta idea será retomada durante la discusión 

del análisis de las segundas fases mediante EDS.  

Por la razón anterior, se caracterizaron las partículas de segunda fase comparando la cantidad y 

composición de fase obtenida en la simulación THERMO-CALC y aquella obtenida por 

Espectroscopía por Dispersión de Energía (EDS) en las muestras tratadas.  

Debido a los diversos tratamientos térmicos llevados a cabo en las muestras de la aleación AA7075, 

es necesario determinar que fases hay presentes al finalizar cada uno de ellos, así como la cantidad 

de éstas. Las cantidades en fase simuladas se muestran en función de la temperatura del 

tratamiento térmico aplicado, a fin de conocer la evolución de estos valores. El resumen de los 

valores obtenidos se muestra en la Tabla 3.6.  

 
Tabla 3.6 Cantidad en fase (% Fracción en volumen) simulada en función de la temperatura del 

tratamiento térmico. 
 

Proceso Fases 

Etapa Tratamiento térmico (𝑨𝒍)𝜶  𝜼Equilibrio 𝑺 𝑻 

Pre-tratamiento 
Solubilizado (450 °C) 96.21% - 0.62% - 

Reversión (215 °C) 89.35% 4.30% - 2.63% 

Recristalización 
Recocido (340 °C) 92.36% 1.04% 0.55% 2.40% 

Recocido (400 °C) 94.48% 0.47% 1.22% 0.33% 

 

El balance de las fases no es igual al 100%, debido a que no se consideraron fases con una cantidad 

menor al 1% de fracción en volumen en los resultados de la simulación a excepción de las fases 𝜂, 

𝑆 y 𝑇 ya que estas fases promueven el endurecimiento de la aleación AA7075 [17, 81].  
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Para comprobar la composición de las fases predichas por el software THERMO-CALC con las 

determinadas experimentalmente, se analizó vía EDS-MEB la composición química de los 

elementos presentes en cada fase, y se comparó con la composición estequiométrica nominal 

mostrada en la Tabla 3.1 para identificar que fases están presentes al final de los tratamientos 

termomecánicos. Los resultados obtenidos del análisis químico vía EDS se muestran a 

continuación. 

Con el objetivo de comparar el cambio en composición química para las fases presentes en las 

muestras con 3 y 5 pasos de ECAP, los análisis de EDS serán presentados en función de la 

temperatura de recocido.  

 

a)  

b)  

Figura 3.28 Micrografías de MEB y análisis químico vía EDS realizado en las muestras deformadas 
por ECAP con (a) 3 y (b) 5 pasos, y recocidas a T=340°C durante 25 s. 
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a)  

b)  
Figura 3.29 Micrografías de MEB y análisis químico vía EDS realizado en las muestras deformadas 

por ECAP con (a) 3 y (b) 5 pasos, y recocidas a T=340°C durante 1800 s. 
 
 

a)  
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b)  
Figura 3.30 Micrografías de MEB y análisis químico vía EDS realizado en las muestras deformadas 

por ECAP con (a) 3 y (b) 5 pasos, y recocidas a T= 400°C durante 25 s. 
 

a)  

b)  

Figura 3.31 Micrografías de MEB y análisis químico vía EDS realizado en las muestras deformadas 
por ECAP con (a) 3 y (b) 5 pasos, y recocidas a T=400°C durante 1800 s. 



88 
 

Dadas las cantidades en fase simuladas vía THERMO-CALC (mostradas en la Tabla 3.6), se 

estableció el orden en el cual se llevaron a cabo las transformaciones de fase en función de la 

temperatura del pre-tratamiento (solubilizado-reversión) y recocido, tal como se muestra a 

continuación: 

 

450 °𝐶 → 215 °𝐶 

(0.62 %)𝑺 + (96.21 %)𝜶 → (89.35%)𝜶 + (4.30 %)𝜼 + (2.63 %)𝑻 

 

215 °𝐶 → 340 °𝐶 

(89.35%)𝜶 + (4.30 %)𝜼 + (2.63 %)𝑻 → (92.36%)𝜶 + (1.04 %)𝜼 + (0.55 %)𝑺 + (2.40 %)𝑻 

 

215 °𝐶 → 400 °𝐶 

(89.35%)𝜶 + (4.30 %)𝜼 + (2.63 %)𝑻 → (94.48%)𝜶 + (0.47 %)𝜼 + (1.22 %)𝑺 + (0.33 %)𝑻 

 
De acuerdo con las reacciones anteriormente presentadas, se puede observar que las fases al final 

de los tratamientos de recocido, corresponden a: 𝛼, 𝑆, 𝑇 y 𝜂´, siendo 𝜂´ el precipitado al que se 

atribuye principalmente el endurecimiento por dispersión en la aleación AA7075 [78, 81], debido a 

que el plano basal de los precipitados hexagonales 𝜼´ son parcialmente coherentes con la matriz 

{111}, pero la intercara entre la matriz y la dirección C de los precipitados es incoherente, mientras 

que la fase 𝑻 y 𝑺 son semi-coherente [82] y coherente [83] con la matriz de aluminio, 

respectivamente, además se debe mencionar que se favorece la coexistencia de ambas cuando la 

relación de Zn:Mg=2.2, como es el caso de la aleación de este estudio (Zn:Mg=2.24) [81]. 

A partir de las micrografías de MEB y análisis químicos obtenidos vía EDS, es posible inferir diversos 

cambios microestructurales.  

Los tratamientos térmicos de recocido a 340 y 400 °C, partieron de un material que ha sido pre-

tratado térmicamente, teniendo como fases iniciales: (89.35%)𝜶, (4.30 %)𝜼 y (2.63 %)𝑻, según 

las simulaciones efectuadas en THERMO-CALC. 

Antes de discutir los resultados obtenidos vía EDS-MEB, es importante recordar que en algunas 

ocasiones, las fases analizadas llegan a reportar un contenido de elemento superior al que en 

realidad se encuentra presente, debido al volumen de interacción en dónde además de ser 

analizada la fase, también llegan a contribuir los elementos disueltos de la propia matriz.  
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La muestra deformada con 3 pasos y recocida a 340 °C durante 25 s (Figura 3.28a), evidencian la 

presencia de la fase 𝑺 y 𝑻, lo que coincide con lo predicho con el software THERMO-CALC. Al 

aumentar el tiempo de recocido a 1800 s (Figura 3.29a), el análisis químico vía EDS evidencia la 

presencia de la fase 𝜼 y la fase 𝑺 coexistiendo (como ha sido reportado en otros estudios)[94], las 

cuales presentan un cambio microestructural debido al tiempo de recocido mayor, ya que se 

observa un aumento aparente en el tamaño promedio principalmente de las partículas de 𝜼 y 𝑻 

[85]. La muestra deformada con 5 pasos y recocida a 340 °C durante 25 s (Figura 3.28b), evidencia  

la presencia de la fase 𝑺 y 𝑻, tal como fue predicho vía el software de THERMO-CALC. Al aumentar 

el tiempo de recocido a 1800 s (Figura 3.29b), los resultados del análisis vía EDS-MEB muestran 

igualmente la presencia de la fase 𝜼 y 𝑺, donde se observa un aumento aparente del tamaño de 

dichas partículas.  

La muestra deformada con 3 pasos y recocida a 400 °C durante 25 s (Figura 3.30a), exhibe la 

presencia de la fase 𝜼 y 𝑺, similar a lo predicho por simulación vía THERMO-CALC. Después de 1800 

s de recocido (Figura 3.31a), los resultados de EDS-MEB evidencian la presencia de las fases 𝜼 y 𝑻. 

Además, estas fases poseen un tamaño mayor que en el tiempo de 25 s, lo cual puede atribuirse a 

la etapa de crecimiento que experimentan durante el recocido. La muestra deformada con 5 pasos 

y recocida a 400 °C durante 25 s (Figura 3.30b), exhibe las micrografías, donde se observan las 

fases 𝜼 y 𝑺. Al incrementar el tiempo de recocido a 1800 s (Figura 3.31b), los resultados del análisis 

vía EDS y MEB muestran la presencia de partículas de las fases 𝜼, 𝑺 y 𝑻, en los cuales también se 

observa el crecimientos de éstas.  

 
A partir de las Figuras 3.28, 3.29, 3.30 y 3.31, puede observarse que existe una variación en el 

tamaño y distribución de las partículas de segunda fase en función del tiempo/temperatura de 

recocido y del proceso de ECAP. Lo anterior puede ser explicado ya que, durante el proceso de 

deformación severa vía ECAP, ha sido reportado que las elevadas deformaciones locales 

(generadas por las fases 𝜂, 𝑆 y 𝑇) junto con las bandas de deslizamiento y bandas de corte, llegan a 

fragmentar y alinear (en la dirección de extrusión) dichas partículas de segunda fase, tal y como se 

muestra en la Figura 3.31b [70, 94]. Este efecto puede observarse en las muestras deformadas vía 

ECAP con 3 pasos, las cuales presentan partículas más grandes (Figura 3.28a) que las muestras con 

5 pasos (Figura 3.28b), las cuales presentan una distribución de partículas más finas en general. 
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Estudios similares han reportado que la aleación AA7075 al ser procesada vía ECAP hasta 3 [86] o 4 

[87] pasos, es susceptible de alcanzar tamaños de partícula de hasta ~300 𝑛𝑚, por lo que es 

posible inferir que existen partículas de la fase 𝜂 de tamaño similar, presentes en las muestras con 

3 y 5 pasos. Estas partículas en la aleación AA7075 identificadas vía EDS, pueden promover el 

fenómeno de anclaje de Zener [88, 70].  

El fenómeno de anclaje retarda e incluso, inhibe el proceso de recristalización (Figura 3.32) [70]. 

Durante la nucleación y crecimiento de grano, los precipitados llegan a ejercer una fuerza de 

anclaje, lo que dificulta la movilidad de los límites de grano [95], y por ende, la cinética de 

recristalización tiende a ser más lenta [89]. La ecuación 13 permite determinar la fuerza de Zener 

para una fracción de partículas determinada [89, 96]: 

 

𝑃𝑧 =
3𝑓𝑣𝛾𝐴𝐵

2𝑟
                                                                        (13) 

Donde: 

𝑃𝑧= Fuerza de anclaje de Zener 

𝑓𝑣= Fracción en volumen de partículas de segunda fase 

𝛾𝐴𝐵= Energía de límite de grano 

𝑟= Radio de la partícula 
 

 

Figura 3.32 Representación gráfica entre la interacción de un límite de grano y una partícula de 
segunda fase. a) Antes de la interacción y b) durante la interacción [89]. 

 

Es importante destacar que aún cuando la expresión 13 permite evaluar la fuerza de anclaje que 

ejercen las partículas de segunda fase (𝜂, 𝑆 y 𝑇) sobre los límites de grano, no serán evaluados 

dichos parámetros pues esta determinación no está dentro de los objetivos de esta tesis.  
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Estos parámetros junto con otros de gran interés, como lo son: engrosamiento de partículas de 

segundas fases, su cuantificación (fracción en volumen), fracción en volumen recristalizada, entre 

otras, no podrán ser considerados debido a las limitaciones en la caracterización de las muestras y 

en la falta de disponibilidad de las técnicas de microscopía electrónica de transmisión (TEM), 

difracción por electrones retro-dispersados (EBSD) o difracción de rayos x (DRX), esto a 

consecuencia de la contingencia causada por el virus SARS-CoV-2. 

El anclaje de Zener tiene una alta dependencia del tamaño y distribución del precipitado, por lo 

que sí los precipitados de 𝑆 y 𝑇 mostraron distintos tamaños dependiendo del nivel de 

deformación del proceso de ECAP, entonces es posible inferir que la fuerza de anclaje fue distinta 

en ambas condiciones [70], lo que sería otra contribución a los cambios observados en la cinética 

de recristalización estática de las muestras deformadas con 3 y 5 pasos.  

Por otro lado, ha sido reportado que los materiales que poseen deformaciones acumuladas 

elevadas (3.6< 𝜀 <6), desarrollan microestructuras de tamaño de grano UFG que son estables 

térmicamente, incluso a tiempos extensos de recocido [97], lo que también repercutiría en el 

comportamiento global de la cinética de recristalización estática de las muestras deformadas con 3 

y 5 pasos, relentisando la recuperación  y la recristalización estática [97]. 

Es importante recordar que la fase 𝜂´ es la que promueve principalmente el endurecimiento por 

precipitación en la aleación AA7075 [90]. Esta fase se encontró presente principalmente en el 

recocido a 400 °C a tiempos de 1800 s de acuerdo con el análisis de EDS, mediante la simulación vía 

THERMO-CALC se predijo una cantidad en fase de 1.04% a 340 °C y de 0.47% a 400 °C. A pesar de 

que la cantidad de fase 𝜂´ es baja (especialmente a 400 °C), las partículas presentes pudieron 

contribuir en la cinética de recristalización estática, tal y como se observó en la sección 3.3. 

Por otro lado, la simulación también predice que a 400 °C existe una mayor cantidad de la fase 𝑆 

comparada con 340 °C, lo cual también se asociaría con la disminución de la rapidez en la cinética 

de recristalización estática observada en la muestra de 5 pasos, a medida que el tiempo de 

recocido aumentó. Sin embargo, debe puntualizarse que las mediciones de microdureza realizadas 

en las muestras, fueron llevadas a cabo dentro de 10 minutos después del tratamiento de recocido 

para evitar cualquier influencia de precipitación, especialmente de la fase 𝜂, sobre la dureza 

obtenida. 
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 CONCLUSIONES  

 
1.- Se determinaron las curvas de recristalización estática para las muestras con 3 y 5 pasos usando 

los modelos de Kuhlmann y JMAK. Estas curvas mostraron que la cinética de recristalización 

estática de las muestras con 5 pasos tiende a ser más rápida en un inicio en comparación con las 

de 3 pasos, debido a la mayor acumulación de la deformación y su posterior eliminación de la 

energía. Sin embargo, al aumentar el tiempo de recocido, se observó una disminución en la 

cinética de las curvas de 5 pasos, lo que fue atribuido al fenómeno de anclaje de Zener, debido a la 

presencia de las fases 𝑆 (formada durante el recocido) y la fase 𝑇 (formada durante el pre-

tratamiento) y la fase 𝜂 (cuyo papel es insignificante, ya que casi se disolvió por completo en los 

tratamientos de recocido). 

 
2.- A partir de la simulación del proceso de ECAP en el software DEFORM 3D, se determinaron las 

zonas con mayor homogeneidad en deformación efectiva. Dicha simulación se validó con los 

perfiles de microdureza, siendo la desviación estándar de la microdureza de: 𝜎 = 2.4 y 𝜎 = 6.8 en 

la dirección transversal para las probetas deformadas con 3 y 5 pasos, mientras que, en la dirección 

longitudinal, fue de: 𝜎 = 5.6 y 𝜎 = 3.2, respectivamente. A partir de estos resultados, se 

establecieron las zonas de trabajo para los tratamientos térmicos necesarios para el estudio de la 

recristalización estática. 

 
3.- Mediante la simulación termodinámica en THERMO-CALC, se obtuvo el diagrama de fases para 

la aleación AA7075, lo que permitió seleccionar las temperaturas de trabajo de 340 y 400 °C para el 

tratamiento térmico de recocido. Adicionalmente, la presencia de las fases predichas (𝜂, 𝑆 y 𝑇) fue 

validada con los análisis de EDS en el MEB de las muestras deformadas. 

 
4.- Se caracterizó la microestructura de: la aleación inicial, la pre-tratada térmicamente y de las 

muestras deformadas con 3 y 5 pasos y recocidas a 340 y 400 °C, vía MO y MEB. La muestra de 5 

pasos mostró la presencia de zonas heterogéneas en la deformación, lo cual implica una mayor 

inestabilidad del flujo. Finalmente, posterior a cada tratamiento de recocido, se observó la 

disminución de los patrones de flujo debido a la recuperación del material y la presencia de granos 

equiaxiados a causa de la recristalización estática.  
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ANEXOS  
 

Anexo 1. Aleaciones de Aluminio comerciales de la serie 7XXX.  
 
Tabla 1. Composiciones de las aleaciones comerciales de la serie 7XXX (wt%). 
 

Aleación Zn Mg Cu Cr Zr Mn Ti Fe Si 

7075 5.1-6.1 2.1-2.9 1.2-2 0.18-0.28 - 0.3 0.2 0.5 0.4 

7175 5.1-6.1 2.1-2.9 1.2-2 0.18-0.28 - 0.1 0.1 0.2 0.15 

7475 5.2-6.2 1.9-2.6 1.2-1.9 0.18-0.25 - 0.06 0.06 0.12 0.1 

7178 6.3-7.3 2.4-3.1 1.6-2.4 0.18-0.28 - 0.3 0.2 0.5 0.4 

7010 5.7-6.7 2.1-2.6 1.5-2 0.05 - 0.1-0.16 0.1 0.06 0.15 0.12 

7050 5.7-6.7 1.9-2.6 2-2.6 0.04 - 0.08-0.15 0.1 0.06 0.15 0.12 

7150 5.9-6.9 2.-2.7 1.9-2.5 0.04 - 0.08-0.15 0.04 0.06 0.15 0.12 

7040 5.7-6.7 1.7-2.4 1.5-2.3 0.04 - 0.06-0.12 0.04 0.06 0.13 0.1 

7140 6.2-7 1.5-2.4 1.3-2.3 0.04 - 0.06-0.12 0.04 0.06 0.13 0.1 

7065 7.1-8.3 1.5-1.8 1.9-2.3 0.04 - 0.06-0.15 0.04 0.06 0.08 0.06 

7065 7.0-8.0 1.2-1.8 1.3-2 0.04 - 0.08-0.15 0.04 0.06 0.08 0.06 

7081 6.9-7.5 1.8-2.2 1.2-1.8 0.04 - 0.06-0.15 0.25 0.06 0.15 0.12 

7055 7.6-8.4 1.8-2.3 2-2.6 0.04 - 0.08-0.25 0.05 0.06 0.15 0.1 

7449 7.5-8.7 1.8-2.7 1.4-2.1 - - 0.06-0.15 0.2 0.06 0.15 0.12 

7056 5.8-9.7 1.5-2.3 1.2-1.9 - - - 0.2 - 0.12 0.1 

7136 8.4-9.4 1.8-2.5 1.9-2.5 0.05 - 0.1-0.2 0.05 0.1 0.15 0.12 

7099 7.4-8.4 1.6-2.3 1.4-2.1 0.04 - 0.06-0.15 0.04 0.06 0.15 0.12 

7042 6.5-7.9 2-2.8 1.3-1.9 0.05 - - 0.3   0.2 0.2 

Fuente: [17].  
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Anexo 2. Fuente de Frank-Read. 
 
En la Ciencia de Materiales, la fuente de Frank-Read es un modelo que permite explicar la 

formación de dislocaciones. Este mecanismo consiste en que, cuando una dislocación se encuentra 

anclada por ambos extremos (a) y, existe un esfuerzo de corte actuando sobre esta dislocación en 

un plano de deslizamiento (b), la dislocación comenzará a fluir hasta alcanzar su forma semi-

elíptica (c). Si el esfuerzo aplicado es mayor que el esfuerzo de corte crítico, la dislocación pasará el 

punto crítico y continuará retirándose hasta formar una nueva dislocación (e). Nótese que ambos 

extremos de la dislocación se mueven alrededor de la periferia. La figura 1 muestra la fuente de 

Frank-Read. 

 

 
 

Figura 1. Fuente de Frank-Read [84]. 
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Anexo 3. Mecanismos de endurecimiento en la aleación AA7075. 
 
Debido a las múltiples variables involucradas en los modelos teóricos antes analizados, resulta 

común recurrir a softwares de simulación para el estudio de dichas aleaciones. Por ejemplo, la 

ecuación (A) muestra la contribución a la resistencia del material (resistencia a la cedencia) desde 

un enfoque macroscópico: 

 

𝜎𝑦 = Δ𝜎𝑔𝑏 + 𝑀𝜏𝑡𝑜𝑡     (A) 

 

Donde:  
𝜎𝑦= Esfuerzo de Cedencia 

Δ𝜎𝑔𝑏= Resistencia debido a los límites de grano/subgrano 

𝑀= Factor de Taylor (~3) 
𝜏𝑡𝑜𝑡= Esfuerzo de Corte Crítico Resuelto Total (CRSS) 
 

Sin embargo, dado que el CRSS es la contribución de los mecanismos de endurecimiento, se tiene 

que: 

𝜏𝑡𝑜𝑡 = Δτ0 + Δτ𝑠𝑠 + √(Δ𝜏𝑑
2 + Δ𝜏𝑝𝑝𝑡

2 )     (B) 

 

Donde:  
Δτ0= Resistencia asociada al CRSS del aluminio 
Δτ𝑠𝑠= Resistencia asociada al CRSS para solución sólida 
Δτ𝑑= Resistencia asociada al CRSS de la dislocación  
Δτ𝑝𝑝𝑡= Resistencia asociada al CRSS de los precipitados 

 

Al sustituir la relación (A) en la (B), se obtiene que: 

𝜎𝑦 = Δ𝜎𝑔𝑏 + 𝑀 (Δτ0 + Δτ𝑠𝑠 + √(Δ𝜏𝑑
2 + Δ𝜏𝑝𝑝𝑡

2 ) )     (C) 

Aun cuando la relación (C) contempla los mecanismos de endurecimiento antes mencionados, 

diversas variables asociadas a la interacción de los precipitados con las dislocaciones claramente 

están ausentes, tales como: falla de apilamiento, ordenamiento, interfaz (matriz-precipitado), 

morfología de los precipitados, etc.  
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La relación (D), además de considerar algunas de estas variables, ha sido aplicada para predecir al 

esfuerzo de cedencia (𝜎𝑦) en la aleación Al-Zn-Mg-Cu [17].  

 

𝜎𝑦 = Δ𝜎𝑔𝑏 + 𝑀√Δ𝜏𝑠𝑠
2 + Δ𝜏𝑑

2 + Δ𝜏𝑝𝑝𝑡
2 + Δ𝜏𝑠𝑓

2 + Δ𝜏𝑚𝑜𝑑
2      (D) 

 
Dónde: 
 Δτ𝑠𝑓= Resistencia asociada al CRSS de las energías de falla de apilamiento  

Δτ𝑚𝑜𝑑= Resistencia asociada al CRSS del módulo de corte 
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Anexo 4. Reactivos para ataque en la aleación AA7075. 
 

Tabla 1. Reactivos para examinación macroscópica empleados en esta tesis. 
 

Reactivo Composición química 

Keller 
2 mL HF (48 %), 3 mL HCl (conc), 5 mL 

HNO3 y 190 mL H2O 

Tuker 
45 mL HCl (conc), 15 mL HNO3 (conc), 

15 mL HF (48%) y 25 mL H20 

Poulton 
12 mL HCl (conc), 6 mL HNO3 (conc), 

1 mL HF (48%) y 1 mL H2O 

Graff/Sargent (CrO3) 
15.5 mL HNO3 (conc), 0.5 mL HF 
(48%), 3.0 g CrO3 y 84.0 mL H2O 

FeCl3 
10 mL HCl (conc), 30 mL HNO3 (conc), 

20 mL H2O y 5 g FeCl3 

HFdiluido 1 mL HF (48%) y 9 mL H2O 

 


