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 RESUMEN 
 

El endurecimiento por precipitación constituye un mecanismo de fortalecimiento 

ampliamente utilizado en aleaciones de aluminio; sin embargo, la determinación de 

las condiciones adecuadas de envejecimiento artificial requiere la realización de 

numerosos ensayos experimentales. En este trabajo se evaluó el proceso de 

endurecimiento por precipitación en dos aleaciones prototipo de aluminio fundidas, 

P4 y P5, modificadas con Mg, Mn, Cu y Zn, con el propósito de determinar la 

aplicabilidad del modelo matemático de Johnson-Mehl-Avrami-Kolmogorov 

(JMAK) para estimar la evolución de la dureza durante el envejecimiento artificial. 

Mediante simulación termodinámica con Thermo-Calc se analizaron las fases de 

equilibrio y su distribución en función de la temperatura, estableciendo las 

condiciones de tratamiento térmico. Posteriormente, las aleaciones fueron sometidas 

a solubilización, temple y envejecimiento artificial a 150 °C, 165 °C, 180 °C y 195 °C 

durante distintos tiempos. 

 

La respuesta de las aleaciones se evaluó mediante ensayos de dureza y tensión, 

complementados con caracterización microestructural mediante microscopía óptica, 

microscopía electrónica de barrido con espectroscopía de dispersión de energía 

(MEB-EDS) y difracción de rayos X (DRX). Los resultados de dureza mostraron un 

incremento de la dureza hasta alcanzar un máximo, seguido de una disminución 

asociada con el sobreenvejecimiento, observándose una mayor respuesta al 

envejecimiento en la aleación P5. Para la aplicación del modelo JMAK, las curvas 

experimentales de dureza fueron ajustadas mediante regresión cuadrática y 

posteriormente se obtuvieron los parámetros necesarios para estimar la dureza 

máxima y el tiempo requerido para alcanzarla.  

 

La comparación entre los valores de dureza experimental y los estimados mediante 

el modelo mostró una relación lineal positiva y estadísticamente significativa en las 

condiciones estudiadas, aunque el grado de correspondencia dependió de la 

temperatura y de la composición química, con una respuesta más estable para P5. 

La caracterización mediante MEB-EDS y DRX permitió complementar la 

interpretación de los cambios observados en la dureza y corroborar la presencia de 

fases e intermetálicos previamente previstos mediante Thermo-Calc. En conjunto, 

los resultados indican que el modelo JMAK presenta una aplicabilidad adecuada 

para representar la evolución del endurecimiento, estimar la dureza máxima y el 

tiempo de envejecimiento asociado en las aleaciones prototipo estudiadas. 
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ABSTRACT 
 

Precipitation hardening is a strengthening mechanism widely used in aluminum 

alloys; however, determining suitable artificial aging conditions generally requires 

numerous experimental trials. In this study, precipitation hardening was evaluated 

in two cast aluminum prototype alloys, P4 and P5, modified with Mg, Mn, Cu, and 

Zn, with the aim of assessing the applicability of the Johnson-Mehl-Avrami-

Kolmogorov (JMAK) mathematical model for estimate hardness evolution during 

artificial aging. Thermodynamic simulations using Thermo-Calc were performed to 

analyze the equilibrium phases and their distribution as a function of temperature, 

providing a basis for establishing the heat-treatment conditions. The alloys were 

subsequently subjected to solution heat treatment, water quenching, and artificial 

aging at 150, 165, 180, and 195 °C for different aging times.  

 

The response of the alloys was evaluated through microhardness and tensile tests, 

complemented by microstructural characterization using optical microscopy, 

scanning electron microscopy coupled with energy-dispersive X-ray spectroscopy 

(SEM-EDS), and X-ray diffraction (XRD). The microhardness results showed an 

increase in hardness up to a maximum value, followed by a decrease associated with 

overaging, with P5 exhibiting a greater response to artificial aging. To apply the 

JMAK model, the experimental hardness curves were fitted using quadratic 

regression, after which the parameters required to estimate the maximum hardness 

and the corresponding aging time were obtained.  

 

Comparison between the experimental and JMAK-predicted hardness values 

showed a positive and statistically significant linear relationship under the 

conditions studied. However, the degree of agreement depended on aging 

temperature and alloy composition, with P5 exhibiting a more stable response. SEM-

EDS and XRD characterization provided complementary information for 

interpreting the changes in hardness and supported the identification of phases and 

intermetallic compounds previously predicted by Thermo-Calc. Overall, the results 

indicate that the JMAK model is applicable for representing hardness evolution and 

estimating the maximum hardness and corresponding aging time in the prototype 

alloys studied. 
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INTRODUCCIÓN 
 

El endurecimiento por precipitación es uno de los mecanismos más eficientes para 

incrementar la resistencia y dureza mecánica de las aleaciones de aluminio fundidas. 

Este mecanismo se basa en la descomposición controlada de una solución sólida 

sobresaturada (SSSS), obtenida mediante un tratamiento térmico integrado por 

etapas de solubilización, temple y envejecimiento artificial [1,2]. La eficacia del 

proceso de endurecimiento depende de la naturaleza de los precipitados formados, 

su coherencia con la matriz, su tamaño, morfología y distribución [2,3]. 

 

Las aleaciones fundidas de aluminio endurecidas por precipitación son útiles para 

aplicaciones en sectores como el automotriz y el aeroespacial, donde se requiere una 

combinación de baja densidad, alta resistencia mecánica y buena resistencia a la 

corrosión [4,5]. El presente trabajo representa la continuación de un trabajo previo, 

en el cual se realizó el diseño de aleaciones de aluminio fundidas partiendo de un 

material reciclado. La optimización de la composición se realizó utilizando 

simulación termodinámica para estudiar el efecto de la adición de los elementos 

aleantes Mn, Mg, Cu y Zn sobre la estabilidad de fases en el sistema, con el objetivo 

de desarrollar composiciones que endurecieran por precipitación después de la 

aplicación de los tratamientos térmicos [1]. Se propusieron dos prototipos de 

aleaciones, que fueron fundidas y vaciadas en forma de placas. Las composiciones 

obtenidas fueron: 

 

Prototipo P4: Al – 2 % Si, 2 % Zn, 1.4 % Cu, 1.4 % Mn, 1.3 % Mg, 0.3 % Fe 

Prototipo P5: Al - 2 % Si, 5 % Zn, 1.6 % Cu, 1.4 % Mn, 1.3 % Mg, 0.3 % Fe 

 

La presente investigación se enfoca en estudiar el proceso de precipitación en los 

prototipos desarrollados mediante la realización de tratamientos térmicos de 

solubilización, temple y envejecido artificial. Esta última etapa se realizó a diferentes 

temperaturas y tiempos para la obtención de datos que permitan evaluar el grado 

de endurecimiento de los prototipos. Posteriormente los datos obtenidos fueron 

utilizados en el modelo matemático de Johnson-Mehl-Avrami-Kolmogorov para la 

estimación de la magnitud del endurecimiento de estas aleaciones [6]. Finalmente se 

realizó una caracterización microestructural para establecer una relación entre la 

composición química, la microestructura resultante del tratamiento térmico de 

envejecido artificial y las propiedades mecánicas finales de dureza de las aleaciones 

prototipo de aluminio estudiadas. 
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 JUSTIFICACIÓN 
El endurecimiento por precipitación permite mejorar las propiedades mecánicas de 

las aleaciones de aluminio controlando los parámetros de tiempo y temperatura del 

envejecimiento artificial. Sin embargo, la evaluación del efecto de estas variables 

requiere numerosos ensayos experimentales. En este contexto, el estudio del 

comportamiento de la dureza durante el envejecimiento artificial de aleaciones 

prototipo, obtenidas a partir de una aleación de aluminio de desecho automotriz 

modificada con Mg, Mn, Cu y Zn, en conjunto con la aplicación del modelo 

matemático de Johnson-Mehl-Avrami-Kolmogorov (JMAK), permitirá relacionar las 

condiciones de envejecimiento artificial en una aplicación real con la respuesta de 

endurecimiento durante dicha etapa. Los resultados permitirán entender mejor el 

comportamiento de estas aleaciones y su potencial para su posible aprovechamiento 

en aplicaciones industriales. 

 

 

HIPÓTESIS 
Las aleaciones prototipo de aluminio fundidas, modificadas con Mg, Mn, Cu y Zn, 

presentarán un incremento de dureza asociado con el endurecimiento por 

precipitación durante el envejecimiento artificial, cuya magnitud dependerá de las 

condiciones de tiempo y temperatura empleadas en dicha etapa; este 

comportamiento podrá ser estimado mediante el modelo matemático de Johnson-

Mehl-Avrami-Kolmogorov (JMAK). 

 

 

OBJETIVO 
Evaluar el comportamiento del endurecimiento por precipitación en dos aleaciones 

prototipo de aluminio fundidas, modificadas con Mg, Mn, Cu y Zn, mediante 

tratamientos de envejecimiento artificial con diferentes condiciones de tiempo y 

temperatura, y relacionar la respuesta experimental de dureza con el modelo 

matemático de Johnson-Mehl-Avrami-Kolmogorov (JMAK) para estimar el 

incremento de dureza asociado con la etapa de endurecimiento. 
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OBJETIVOS ESPECÍFICOS 
 

1. Determinar las temperaturas para los tratamientos térmicos de solubilización 

y envejecido artificial de las aleaciones prototipo de aluminio modificadas 

con Mg, Mn, Cu y Zn, mediante el uso de diagramas de fase obtenidos con el 

software Thermo-Calc. 

 

2. Realizar tratamientos térmicos de precipitación en aleaciones prototipo de 

aluminio modificadas con Mg, Mn, Cu y Zn; utilizando diferentes 

condiciones de tiempo (entre 0.16 - 48 horas) y temperatura (150 °C, 165 °C, 

180 °C y 195 °C) para la etapa de envejecimiento artificial. 

 

3. Evaluar la resistencia máxima y la dureza en probetas de aleaciones prototipo 

de aluminio modificadas con Mg, Mn, Cu y Zn sometidas a diferentes 

condiciones de envejecimiento artificial.   

 

4. Determinar las constantes de la ecuación del modelo Johnson-Mehl-Avrami-

Kolmogorov (JMAK) que sirva para estimar las curvas de endurecimiento de 

aleaciones prototipo de aluminio modificadas con Mg, Mn, Cu y Zn 

sometidas a diferentes condiciones de envejecimiento artificial.   

 

5. Realizar una caracterización microestructural mediante microscopia óptica 

para cada aleación prototipo de aluminio modificada con Mg, Mn, Cu y Zn 

sometidas a diferentes condiciones de envejecimiento artificial.    
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CAPÍTULO 1  

 

FENÓMENOS DE ENDURECIMIENTO POR 

PRECIPITACIÓN EN ALEACIONES DE 

ALUMINIO FUNDIDAS. 
 

1.1 Introducción. 

El endurecimiento por precipitación, también conocido como endurecimiento por 

envejecimiento, es un mecanismo eficiente para incrementar la resistencia mecánica 

y dureza de aleaciones metálicas no ferrosas, particularmente aleaciones de 

aluminio fundidas [2]. En este capítulo se presentan los fundamentos del fenómeno 

de endurecimiento por precipitación en aleaciones fundidas incluyendo aspectos 

termodinámicos y cinéticos, así como las características microestructurales de las 

aleaciones de aluminio fundidas que presentan dicho fenómeno.  

 

 

1.2 Generalidades de los fenómenos de precipitación en aleaciones 

de aluminio fundidas. 

El fenómeno de precipitación se basa en la descomposición controlada de una 

solución sólida sobresaturada (SSSS), a partir de la cual se forman partículas de 

segunda fase finamente dispersas dentro de la matriz sólida [1]. Estas partículas 

actúan como obstáculos al movimiento de dislocaciones, forzándolas a atravesar o 

rodear las partículas precipitadas, provocando así que el material se endurezca, 

como se esquematiza en la Fig. 1.1 [7]. Si las partículas son demasiado resistentes 

para que la dislocación las atraviese, la fuerza τb empuja la dislocación entre ellas, 

curvándola con un radio cada vez menor en contra de su línea de tensión. El radio 

de esta curvatura alcanza su valor mínimo cuando llega a la mitad de la separación 

entre partículas, L; a partir de ese punto, puede expandirse bajo un esfuerzo de 

tensión menor. La configuración crítica corresponde a una geometría semicircular 

de la dislocación entre las partículas, donde la fuerza total τbL sobre un segmento 

de longitud L se equilibra con la fuerza 2T debida a la tensión lineal que actúa a 

ambos lados de la región de deformación (Fig. 1.2) [7].
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Figura 1.1 Esquema del proceso de endurecimiento por precipitación [7]. 

 

 

Figura 1.2 Posiciones sucesivas de una dislocación al rodear partículas que obstruyen su 

movimiento. La configuración crítica es la de mayor curvatura, mostrada en (b) [7]. 

 

La descomposición de una fase sólida en una o más fases, puede describirse como 

un proceso que ocurre en tres etapas. En la primera se forman los núcleos de la nueva 

fase (precipitados), después ocurre el crecimiento de estos precipitados y, 

finalmente, el engrosamiento de estos sin un cambio significativo en su fracción 

volumétrica [6]. Estas etapas se describen comúnmente como transformaciones de 

fase en estado sólido y constituyen la base para la comprensión del fenómeno de 

endurecimiento por precipitación en aleaciones de aluminio. 

 

Para lograr el endurecimiento por precipitación en aleaciones de aluminio se aplica 

un tratamiento térmico específico que consta de tres etapas: solubilización, temple y 

envejecimiento, esquematizadas en la Fig. 1.3. En esta figura se puede observar que, 

durante la etapa de solubilización, la aleación se mantiene a una temperatura 

elevada (cercana al límite de solubilidad de los elementos de aleación en la matriz 

de aluminio) típicamente en el intervalo de 470 °C a 550 °C, con el objetivo de 

disolver los compuestos intermetálicos de alta concentración y obtener una solución 

sólida (SS) homogénea [1]. Este tratamiento permite eliminar, en gran medida, las 

heterogeneidades químicas generadas durante el proceso de solidificación, las 

cuales son particularmente relevantes en aleaciones fundidas [1]. 
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Figura 1.3 Etapas del proceso de endurecimiento por precipitación. 

 

Posteriormente la aleación es sometida a un enfriamiento rápido conocido como 

temple, generalmente realizado en agua. El propósito de esta etapa es retener la 

solución sólida de alta temperatura en un estado sobresaturado a temperaturas 

donde, bajo condiciones de equilibrio, la solubilidad del soluto sería 

considerablemente menor; esto es lo que se conoce como solución sólida 

sobresaturada (SSSS). La presencia y retención de esta SSSS es la parte esencial del 

tratamiento, ya que permitirá que la precipitación pueda ocurrir durante la etapa 

posterior de envejecimiento [2]. 

 

La etapa final del tratamiento térmico corresponde al envejecimiento, el cual se 

realiza a temperaturas inferiores a la línea de solvus, puede ocurrir a temperatura 

ambiente (envejecimiento natural) o a temperaturas elevadas controladas 

(envejecimiento artificial), comúnmente en un intervalo de 150 °C a 250 °C. Durante 

esta etapa, la SSSS se descompone de manera progresiva, dando lugar a la formación 

de precipitados que refuerzan la matriz. El tamaño, la densidad y la distribución 

espacial de los precipitados determinan en gran medida las propiedades mecánicas 

finales de la aleación [2]. 

 

En la práctica industrial, el endurecimiento por precipitación se aplica comúnmente 

mediante tratamientos térmicos estandarizados, entre los que destacan los 

tratamientos T4 y T6. En el tratamiento T4, la aleación es solubilizada, templada y 

posteriormente envejecida a temperatura ambiente, mientras que en el tratamiento 

T6 el envejecimiento es de tipo artificial y se realiza a una temperatura elevada 

(generalmente de 120 °C a 200°C) durante un tiempo controlado [2]. Diversos 
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estudios han demostrado que estos tratamientos conducen a mejoras significativas 

en propiedades mecánicas como la resistencia a la fluencia, la resistencia a la fatiga 

y la dureza, siempre que se logre una distribución adecuada de los precipitados en 

la matriz [1, 2].  

 

En el caso de las aleaciones de aluminio fundidas, el control del endurecimiento por 

precipitación adquiere una relevancia particular debido a la presencia de 

microsegregaciones y heterogeneidades químicas generadas durante la 

solidificación. Estas características pueden influir en la respuesta al tratamiento 

térmico y en la uniformidad de la microestructura endurecida. Por ello, el 

tratamiento de solubilización y el diseño adecuado del ciclo de envejecimiento 

resultan críticos para maximizar el potencial de endurecimiento y garantizar que las 

aleaciones mantengan la estabilidad de las propiedades mecánicas durante su vida 

útil en servicio [1, 4]. 

 

Desde el punto de vista mecánico, el endurecimiento por precipitación en las 

aleaciones de aluminio se explica por la interacción entre las dislocaciones y las 

partículas precipitadas. Dependiendo de su tamaño, coherencia y distribución, los 

precipitados pueden ser cortados por las dislocaciones o rodeados por estas 

mediante mecanismos de arqueo, incrementando así el esfuerzo necesario para que 

ocurra la deformación plástica. En este sentido, el endurecimiento por precipitación 

se distingue por su alta eficiencia, ya que permite obtener incrementos significativos 

de resistencia sin comprometer de manera severa la ductilidad del material [4, 5].  

  

En la Fig. 1.4 se muestra de manera esquemática la evolución de las propiedades 

mecánicas de dureza y resistencia para aleaciones de aluminio a lo largo del proceso 

de envejecimiento. Se puede observar que las mejores propiedades mecánicas se 

obtienen cuando se presenta el pico de envejecimiento, que es donde ocurre la 

óptima dispersión de las partículas. Posteriormente, las propiedades mecánicas 

comienzan a disminuir debido al sobreenvejecimiento de la aleación. Este fenómeno 

ocurre cuando el material permanece expuesto durante un tiempo prolongado a una 

determinada temperatura, lo que favorece el engrosamiento de los precipitados y 

reduce la efectividad del endurecimiento. 
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Figura 1.4 Evolución de la dureza y la resistencia mecánica en                                                           

        función del tiempo de envejecimiento. 

 

No todas las aleaciones de aluminio responden favorablemente a este tratamiento 

térmico. Para que una aleación sea susceptible al endurecimiento por precipitación, 

deben cumplirse ciertos requisitos fundamentales: la presencia de una solubilidad 

parcial de los elementos de aleación en la matriz de aluminio, una solubilidad 

máxima elevada a altas temperaturas y una disminución apreciable de la solubilidad 

al reducir la temperatura [2,6]. Las aleaciones que cumplen estas condiciones se 

clasifican como aleaciones tratables térmicamente y abarcan, entre otras, las series 

2xxx, 6xxx y 7xxx de acuerdo con la nomenclatura industrial establecida [6]. 

 

Diversos estudios han demostrado que la adición de elementos aleantes como Zn, 

Mg y Cu en aleaciones de aluminio puede incrementar significativamente las 

propiedades mecánicas mediante el endurecimiento por precipitación. En 

particular, en aleaciones del sistema Al-Zn-Mg-Cu (serie 7xxx), se han reportado 

incrementos en el límite elástico que pueden superar el 200 % – 300 % con respecto 

al estado solubilizado, alcanzando valores superiores a 400 MPa – 600 MPa en 

condiciones de envejecimiento óptimo [8]. De manera similar, la dureza puede 

incrementarse por encima del doble en comparación con el estado templado, 

dependiendo de la fracción volumétrica y distribución de los precipitados formados 

[6]. 

 

El efecto de cada elemento aleante no es independiente, sino que está fuertemente 

acoplado. El Zn y Mg favorecen la formación de precipitados tipo η (MgZn₂), 

responsables del principal endurecimiento; mientras que el Cu contribuye a la 

estabilidad térmica de los precipitados y modifica la secuencia de precipitación, 
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favoreciendo la formación de fases metaestables más resistentes. Por su parte, 

elementos como el Mn pueden influir indirectamente mediante la formación de 

dispersoides, los cuales son partículas finas y térmicamente estables que se forman 

durante tratamientos térmicos de homogeneización y cuya función principal es 

inhibir la recristalización, controlar el crecimiento de grano y mejorar la estabilidad 

microestructural de la aleación. Estos dispersoides, que suelen corresponder a 

partículas ricas en Al-Mn o Al-Mn-Fe-Si, también pueden afectar la distribución de 

soluto y la cinética de precipitación [9].  

 

En conjunto, los efectos anteriores permiten diseñar aleaciones con respuestas 

mecánicas altamente optimizadas mediante el control del tratamiento térmico [6]. 

La naturaleza, tamaño, distribución y estabilidad de los precipitados determinan en 

gran medida la respuesta mecánica del material, por lo que su control mediante la 

composición química y los tratamientos térmicos resulta fundamental para 

optimizar el desempeño de la aleación. En este contexto, la comprensión de los 

fenómenos termodinámicos, cinéticos y microestructurales asociados a la 

precipitación constituye la base para el análisis de los mecanismos de 

endurecimiento. 

 

 

1.3 Fundamentos termodinámicos del proceso de precipitación. 

El proceso de endurecimiento por precipitación en aleaciones de aluminio depende 

de la estabilidad de las fases presentes y de la fuerza impulsora para la formación 

de precipitados. Desde un punto de vista termodinámico, la precipitación representa 

la descomposición espontánea de una SSSS hacia un estado de menor energía libre 

que es más estable, mediante la formación de una o más fases secundarias 

enriquecidas en soluto y más estables desde el punto de vista termodinámico [4,5]. 

 

La comprensión de este comportamiento requiere analizar la naturaleza de la SSSS, 

así como la contribución de la energía libre volumétrica (ΔGᵥ), la energía interfacial 

y la energía de deformación elástica asociadas a la formación de precipitados. 

Asimismo, resulta necesario considerar el papel que desempeña la coherencia entre 

los precipitados y la matriz de aluminio, ya que esta influye tanto en la estabilidad 

de las fases formadas como en la evolución de las secuencias de precipitación [3]. 

 

1.3.1  Solución sólida sobresaturada y estado metaestable. 

La condición inicial para que ocurra la precipitación es la obtención de una solución 

sólida sobresaturada (SSSS). Este estado se logra mediante un tratamiento de 
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solubilización, en el cual la aleación se calienta a una temperatura próxima al límite 

máximo de solubilidad de los elementos de aleación, generalmente en el intervalo 

de 470 °C a 550 °C, que es lo suficientemente elevado para disolver completamente 

las fases secundarias ricas en soluto dentro de la matriz de aluminio [2,4]. 

Posteriormente, el material se somete a un enfriamiento rápido o temple con el fin 

de retener a los átomos de soluto en solución sólida a temperaturas donde, en 

condiciones de equilibrio, su solubilidad sería limitada. 

 

La SSSS representa un estado termodinámicamente inestable, ya que contiene una 

concentración de soluto mayor a la permitida por el equilibrio a la temperatura 

ambiente o de envejecimiento [2]. Esta condición implica que el sistema posee una 

energía libre mayor que la correspondiente a un estado en equilibrio, lo que genera 

una fuerza motriz para la precipitación, la cual se manifiesta durante el 

envejecimiento mediante la redistribución de los átomos de soluto y la formación 

progresiva de precipitados [1].  

 

El grado de sobresaturación alcanzado tras el temple influye en la magnitud de la 

fuerza motriz para la precipitación y en la evolución posterior de los precipitados. 

Una mayor sobresaturación implica una mayor diferencia de energía libre entre el 

estado inicial y el estado precipitado, lo que favorece la formación de nuevas fases 

durante el envejecimiento [1]. 

 

La formación de un nuevo precipitado implica también la creación de una interfaz 

entre la matriz y la fase precipitada, lo cual incrementa la energía del sistema debido 

a la energía interfacial asociada [3]. Como resultado, la nucleación de un precipitado 

está controlada por la competencia entre la reducción de energía libre volumétrica y 

el aumento de energía superficial. Finalmente, para que un núcleo sea estable y 

pueda crecer, debe superar una barrera energética crítica que está asociada a un 

tamaño mínimo, conocido como radio crítico de nucleación [9].  

 

Este balance energético explica por qué, en las primeras etapas del envejecimiento, 

suelen formarse precipitados de tamaño pequeño y alta coherencia con la matriz. 

Las fases coherentes presentan una menor energía interfacial, lo que reduce la 

barrera energética para la nucleación y favorece su formación frente a fases estables 

pero incoherentes [9]. En consecuencia, el sistema evoluciona inicialmente a través 

de una serie de fases metaestables antes de alcanzar el equilibrio termodinámico. 
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1.3.2 Estabilidad, coherencia y formación de fases metaestables. 

La transformación de la SSSS no ocurre de manera directa hacia la fase de equilibrio, 

sino que suele involucrar la aparición de estados intermedios metaestables que se 

forman preferentemente debido a que presentan menores barreras energéticas para 

su nucleación y crecimiento. La coherencia entre el precipitado y la matriz 

contribuye a reducir la energía interfacial, facilitando la nucleación. Sin embargo, 

introduce una energía de deformación elástica adicional asociada a la distorsión de 

la red cristalina que influyen tanto en la energía del sistema como en la interacción 

con las dislocaciones [10]. El equilibrio entre estos factores determina la estabilidad 

relativa de los distintos tipos de precipitados, los cuales pueden clasificarse desde el 

punto de vista cristalográfico en coherentes, semicoherentes e incoherentes en 

función de su relación estructural con la matriz de aluminio.  

 

Los precipitados coherentes presentan una correspondencia cristalográfica continua 

con la matriz, lo que implica que los planos atómicos son continuos a través de la 

interfase. Esta condición genera campos de deformación elástica debido a la 

diferencia de los parámetros de red, los cuales al interactuar con las dislocaciones 

contribuyen significativamente al endurecimiento [10,11]. En el caso de los 

precipitados semicoherentes, la coherencia se mantiene parcialmente mediante la 

introducción de dislocaciones de desajuste en la interfase, lo que reduce la energía 

elástica acumulada. Finalmente, los precipitados incoherentes no presentan 

correspondencia cristalográfica con la matriz, por lo que la interfaz es 

completamente discontinua. Aunque estos precipitados son más estables 

termodinámicamente, su contribución al endurecimiento es menor en comparación 

con los coherentes, ya que interactúan con las dislocaciones principalmente 

mediante mecanismos de rodeo (Orowan), en lugar de ser cortados [3,9]. 

 

La aparición de fases metaestables durante la precipitación es una característica 

distintiva de las aleaciones de aluminio endurecibles por precipitación. Estas fases, 

como las zonas de Guinier–Preston (de alta coherencia) o los precipitados 

semicoherentes e incoherentes son favorecidas debido a su baja energía interfacial y 

a su buena compatibilidad cristalográfica con la matriz [3]. Conforme avanza el 

envejecimiento y aumenta la temperatura o el tiempo de tratamiento, los 

precipitados tienden a crecer y a perder coherencia con la matriz, dando lugar a fases 

más estables termodinámicamente pero menos efectivas para el endurecimiento. 

La transición de precipitados coherentes a incoherentes durante el envejecimiento 

está relacionada con el pico de endurecimiento y con la disminución de las 
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propiedades mecánicas durante el sobreenvejecimiento debido a la menor 

interacción entre las dislocaciones y los precipitados. Esta etapa de 

sobreenvejecimiento se caracteriza por el engrosamiento de los precipitados 

(coarsening) y el incremento del espaciamiento entre estos debido a fenómenos 

difusivos. Como resultado se observa la reducción progresiva de la dureza y la 

resistencia mecánica respecto a los valores máximos alcanzados durante el pico de 

envejecimiento [1,4]. 

 

En aleaciones de aluminio multicomponente, la presencia simultánea de los 

elementos de aleación modifica la estabilidad relativa de las fases y las 

transformaciones termodinámicamente posibles dentro del sistema. Las 

interacciones soluto–soluto, la competencia entre distintas fases y la formación de 

complejas secuencias de precipitación como las que se muestra en la Fig. 1.5, donde 

se presentan las secuencias de precipitación observadas para distintas aleaciones de 

aluminio, hacen que el análisis termodinámico sea esencial para comprender el 

comportamiento del material y para establecer su modelado matemático. 

 

 

 
Metal 

Base 

 
Aleación 

 
Secuencia de precipitación 

 Precipitados 

en equilibrio 

Al 

 Al-Ag  𝑍𝑜𝑛𝑎𝑠(𝑒𝑠𝑓𝑒𝑟𝑎𝑠) → 𝛾(𝑝𝑙𝑎𝑡𝑜𝑠)
′ → 𝛾(𝐴𝑔2𝐴𝑙) 

 Al-Cu  𝑍𝑜𝑛𝑎𝑠(𝑑𝑖𝑠𝑐𝑜𝑠) → 𝜃(𝑑𝑖𝑠𝑐𝑜𝑠)
′′ → 𝜃(𝑝𝑙𝑎𝑡𝑜𝑠)

′ → 𝜃(𝐶𝑢𝐴𝑙2) 

 Al-Zn-Mg  𝑍𝑜𝑛𝑎𝑠(𝑒𝑠𝑓𝑒𝑟𝑎𝑠) → 𝜂(𝑝𝑙𝑎𝑡𝑜𝑠)
′ → 𝜂(𝑀𝑔𝑍𝑛2) 

 Al-Cu-Mg  𝑍𝑜𝑛𝑎𝑠(𝑏𝑎𝑟𝑟𝑎𝑠) → 𝑆(𝑙𝑖𝑠𝑡𝑜𝑛𝑒𝑠)
′ → 𝑆(𝐴𝑙2𝐶𝑢𝑀𝑔) 

 Al-Mg-Si  𝑍𝑜𝑛𝑎𝑠(𝑏𝑎𝑟𝑟𝑎𝑠) → 𝛽(𝑏𝑎𝑟𝑟𝑎𝑠)
′ → 𝛽(𝑀𝑔2𝑆𝑖)(𝑝𝑙𝑎𝑡𝑜𝑠)

 

 

Figura 1.5 Esquema conceptual de la secuencia de precipitación en aleaciones de aluminio                                                   

                                                              endurecibles térmicamente. 

  

SSSS
Clusters / 
Zonas GP

η´ η
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1.4 Simulación termodinámica mediante Thermo – Calc. 

La simulación termodinámica computacional se ha convertido en una herramienta 

fundamental para el diseño y desarrollo de materiales, ya que permite estimar el 

comportamiento de sistemas multicomponente sin la necesidad de realizar un 

número excesivo de experimentos. En el caso de las aleaciones de aluminio 

endurecibles por precipitación, estas herramientas permiten evaluar la estabilidad 

de fases, determinar temperaturas características del sistema y analizar la influencia 

de la composición química sobre la evolución microestructural durante los 

tratamientos térmicos [2].  

 

Uno de los programas más utilizados para este propósito es Thermo-Calc, que es un 

software especializado en cálculos termodinámicos que emplea la metodología 

CALPHAD (Calculation of Phase Diagrams). Este enfoque combina modelos 

termodinámicos con bases de datos experimentales para describir matemáticamente 

la energía libre de Gibbs de las fases presentes en un sistema y, mediante 

procesamientos de minimización de energía, determinar las condiciones de 

equilibrio termodinámico [12]. 

 

La metodología CALPHAD se basa en la representación matemática de las 

propiedades termodinámicas de cada fase como funciones de la temperatura, 

presión y composición química. A partir de estos modelos, es posible calcular 

diagramas de fases, composiciones de equilibro, fracciones de fase y otras 

propiedades termodinámicas relevantes para el estudio de materiales complejos 

[13].  

 

Thermo-Calc integra diversos módulos especializados que permiten abordar 

diferentes fenómenos metalúrgicos mediante simulación computacional. Cada uno 

de estos módulos utiliza información termodinámica proveniente de bases de datos 

CALPHAD y modelos físicos específicos para resolver problemas asociados al 

equilibrio de fases, difusión, solidificación y precipitación [14]. Una de las 

principales ventajas de Thermo-Calc es que permite extrapolar información 

obtenida en sistemas binarios y ternarios hacia sistemas multicomponente, como las 

aleaciones de aluminio modificadas con Zn, Cu, Mg y Mn empleadas en el presente 

trabajo para analizar el efecto de modificaciones composicionales sobre la 

estabilidad de fases y los intervalos de transformación [15].  
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En aleaciones endurecibles por precipitación, la simulación termodinámica 

proporciona información relacionada con la estabilidad de fases, los límites de 

solubilidad y las transformaciones de equilibrio que pueden ocurrir durante los 

tratamientos térmicos. Esta información resulta particularmente útil para identificar 

las fases potencialmente presentes en la aleación y para interpretar posteriormente 

los fenómenos de precipitación observados experimentalmente [16]. 

 

 

1.5 Cinética del proceso de precipitación en aleaciones de aluminio. 

El endurecimiento por precipitación no solo está determinado por consideraciones 

termodinámicas, sino también por la cinética del proceso, la cual gobierna la 

velocidad a la que ocurren los distintos eventos microestructurales durante el 

envejecimiento. La cinética de precipitación describe la evolución temporal de la 

nucleación, el crecimiento y el engrosamiento de los precipitados, etapas que 

determinan la distribución, tamaño y densidad de las fases secundarias formadas en 

la matriz de aluminio. El control de estos fenómenos es fundamental para alcanzar 

una microestructura óptima que maximice el endurecimiento [17]. 

 

Desde el punto de vista cinético, la precipitación en aleaciones de aluminio es un 

proceso controlado principalmente por la difusión de átomos de soluto en la matriz 

y por la disponibilidad de sitios favorables para la nucleación [3,11]. La temperatura 

de envejecimiento, el grado de sobresaturación y la presencia de defectos cristalinos 

influyen de manera significativa en la velocidad de cada una de las etapas del 

proceso de precipitación. Dada la complejidad de los mecanismos involucrados en 

el endurecimiento por precipitación, el análisis cinético resulta indispensable para 

el desarrollo de modelos matemáticos orientados a representar y estimar el 

comportamiento mecánico de este fenómeno. 

 

1.5.1 Nucleación de precipitados. 

La nucleación corresponde a la etapa inicial del proceso de precipitación y consiste 

en la formación de pequeños agregados estables de átomos de soluto dentro de la 

matriz de aluminio. Para que un núcleo sea estable y pueda crecer, debe alcanzar un 

tamaño crítico que le permita superar la barrera energética asociada a la formación 

de la interfase matriz–precipitado. Desde el punto de vista cinético, la nucleación 

está gobernada por la probabilidad de que los átomos de soluto se agrupen de 

manera favorable y por la tasa de difusión atómica [2]. 
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En las aleaciones de aluminio, la nucleación puede ocurrir de manera homogénea o 

heterogénea. La nucleación homogénea tiene lugar dentro del volumen de la matriz 

y requiere una sobresaturación elevada, debido a la alta barrera energética asociada 

a la creación de una nueva interfase [3,9]. En contraste, la nucleación heterogénea 

ocurre en sitios preferenciales como dislocaciones, límites de grano, interfaces de 

fases preexistentes o regiones con alta densidad de defectos cristalinos. Estos sitios 

reducen la energía requerida para la formación del núcleo, incrementando de 

manera significativa la tasa de nucleación. 

En aleaciones de aluminio fundidas, la nucleación heterogénea adquiere especial 

importancia debido a la presencia de segregaciones químicas y heterogeneidades 

microestructurales generadas durante la solidificación. Estas regiones pueden 

actuar como sitios preferenciales para la nucleación de precipitados durante el 

envejecimiento, dando lugar a una distribución no uniforme de las fases 

endurecedoras. La densidad de núcleos formados durante esta etapa influye 

directamente en el espaciamiento entre los precipitados y, por lo tanto, en la 

resistencia mecánica alcanzada [1]. 

 

1.5.2 Crecimiento de precipitados. 

Una vez que los núcleos superan el tamaño crítico, el proceso de precipitación 

continúa mediante el crecimiento de los precipitados que aumentan su tamaño a 

expensas de la matriz circundante, reduciendo progresivamente la sobresaturación 

del sistema. Esta etapa está controlada principalmente por la difusión de átomos de 

soluto desde la matriz hacia el precipitado, impulsada por gradientes de 

concentración. La velocidad de crecimiento depende de factores como la 

temperatura de envejecimiento, el coeficiente de difusión de los solutos y la 

composición química de la aleación [9].  

 

En esta etapa los precipitados coherentes generan campos de deformación elástica 

que pueden influir tanto en la cinética de crecimiento como en la interacción con 

dislocaciones. En muchos sistemas de aluminio, los precipitados metaestables 

coherentes o semicoherentes dominan el endurecimiento durante esta fase del 

envejecimiento [18]. El control del crecimiento es esencial para alcanzar el pico de 

endurecimiento ya que un crecimiento excesivo conduce a la pérdida de coherencia 

y a la disminución de la efectividad de los precipitados como obstáculos al 

movimiento de dislocaciones [19]. Por ello para optimizar las propiedades 

mecánicas del material es crítica la selección adecuada de la temperatura y el tiempo 

de envejecimiento. 
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1.5.3 Engrosamiento o maduración de Ostwald. 

En etapas avanzadas del envejecimiento, cuando la sobresaturación del sistema se 

ha reducido significativamente, el proceso de precipitación entra en una fase 

conocida como engrosamiento o maduración de Ostwald. Durante esta etapa, los 

precipitados de menor tamaño tienden a disolverse, mientras que los de mayor 

tamaño continúan creciendo. Este fenómeno ocurre debido a diferencias en la 

energía química asociada a la curvatura de los precipitados, lo que favorece la 

estabilidad de partículas de mayor tamaño. 

 

El engrosamiento conduce a una reducción en la densidad de precipitados y a un 

aumento en el espaciamiento entre ellos, lo cual se traduce en una disminución de 

la resistencia mecánica del material [20]. Este comportamiento explica la pérdida de 

dureza y resistencia observada durante el sobreenvejecimiento de las aleaciones de 

aluminio.  

 

Desde un punto de vista cinético, el engrosamiento es un proceso controlado por 

difusión y ha sido descrito mediante teorías clásicas, como la teoría de Lifshitz–

Slyozov–Wagner (LSW) [19], que relaciona el crecimiento de los precipitados con el 

tiempo de envejecimiento. Aunque la teoría LSW proporciona una descripción 

idealizada del engrosamiento, en sistemas reales de aleaciones multicomponente 

pueden presentarse desviaciones debido a interacciones complejas entre solutos, 

coherencia parcial de los precipitados y a los campos de deformación elástica 

generados por las diferencias de parámetro de red entre la matriz y las fases 

precipitadas. Estas consideraciones hacen necesario el uso de modelos más 

avanzados para describir la evolución microestructural durante esta etapa. 

 

1.5.4 Implicaciones cinéticas en el endurecimiento por precipitación y su 

modelado. 

La evolución cinética de la precipitación tiene implicaciones directas en el 

endurecimiento de las aleaciones de aluminio. La resistencia mecánica alcanzada en 

un determinado estado de envejecimiento depende del equilibrio entre la densidad 

de precipitados, su tamaño, su coherencia con la matriz y su distribución espacial. 

Por ello, el control de la cinética del proceso resulta fundamental para el diseño de 

tratamientos térmicos y para la optimización de las propiedades mecánicas [11]. 

 

Desde el punto de vista del modelado matemático, la descripción de la nucleación, 

el crecimiento y el engrosamiento constituye la base para el desarrollo de modelos 
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cinéticos capaces de estimar la evolución del endurecimiento por precipitación. En 

particular, el modelo de Johson-Mehl-Avrami-Kolmogorov (JMAK) ha sido 

ampliamente utilizado para analizar transformaciones de fases en función del 

tiempo y la temperatura, permitiendo relacionar la fracción transformada con los 

mecanismos cinéticos que gobiernan la precipitación. La aplicación de este modelo 

proporciona información sobre parámetros asociados a la nucleación y crecimiento 

de precipitados, contribuyendo a la comprensión de la evolución microestructural y 

de los cambios en las propiedades mecánicas observados durante el envejecimiento 

[11,20].  

 

 

1.6 Características microestructurales de aleaciones de aluminio 
endurecidas por precipitación. 

La microestructura de las aleaciones de aluminio endurecibles por precipitación está 

formada por una matriz de aluminio (α-Al) que contiene distintos tipos de partículas 

distribuidas a diferentes escalas de tamaño. Entre ellas se encuentran los 

precipitados nanométricos responsables del endurecimiento por precipitación y las 

partículas intermetálicas de mayor tamaño, formadas durante el proceso de 

solidificación. La presencia de las fases intermetálicas dependen tanto de la 

composición química como de las condiciones del tratamiento térmico aplicado 

[2,21]. 

 

Los precipitados responsables del endurecimiento suelen presentar dimensiones del 

orden de algunos nanómetros y, debido a su reducido tamaño, generalmente no 

pueden observarse mediante microscopia óptica (MO) convencional ni microscopia 

electrónica de barrido (MEB). Su caracterización suele realizarse mediante 

microscopia electrónica de transmisión (MET), ya que esta técnica permite evaluar 

su tamaño, morfología, distribución y grado de coherencia con la matriz de aluminio 

[19]. 

 

Por otra parte, las partículas intermetálicas de mayor tamaño si pueden observarse 

mediante MEB y son comunes en aleaciones de aluminio fundidas. Estas partículas 

suelen encontrarse distribuidas en regiones interdendríticas y presentan diversas 

morfologías, como partículas poligonales, alargadas o ramificadas, conocidas 

comúnmente como “escritura china”, asociadas principalmente a compuestos ricos 
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en Fe, Mn y Si. Aunque estas partículas no participan directamente en el mecanismo 

de endurecimiento por precipitación, influye en la respuesta mecánica, la resistencia 

al daño y la estabilidad microestructural del material [22]. 

 

Otra característica importante de estas aleaciones es la coexistencia de partículas con 

diferentes tamaños y funciones dentro de la misma microestructura. Mientras los 

precipitados nanométricos controlan el endurecimiento mediante su interacción con 

las dislocaciones, las partículas intermetálicas y los dispersoides contribuyen al 

control de la recristalización, la estabilidad térmica y el refinamiento 

microestructural. Debido a esta complejidad, la caracterización microestructural 

suele realizarse mediante técnicas complementarias como microscopia electrónica 

de barrido (MEB), espectroscopia por dispersión de energía (EDS) y difracción de 

rayos X (DRX), las cuales permiten identificar las fases presentes y relacionar su 

evolución con el comportamiento mecánico de la aleación [2,23].
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CAPÍTULO 2 

 

MODELOS MATEMÁTICOS PARA EL 

ENDURECIMIENTO POR PRECIPITACIÓN EN 

ALEACIONES DE ALUMINIO FUNDIDAS 
 

2.1 Introducción. 
Debido a que en las aleaciones de aluminio multicomponente pueden coexistir 

diferentes mecanismos de endurecimiento, es necesario utilizar un enfoque integral 

para el modelado matemático de su proceso de endurecimiento [1]. El uso de 

modelos como el de Johnson-Mehl-Avrami-Kolmogorov, Shercliff–Ashby y 

Kampmann–Wagner permiten establecer, además de la evolución de la fracción 

transformada o de la microestructura, una relación cuantitativa entre las variables 

del tratamiento térmico y la respuesta mecánica observada experimentalmente. En 

el presente capítulo se describen las bases teóricas de los principales modelos 

matemáticos que existen para aleaciones de aluminio fundidas. Se hace énfasis en el 

modelo Johson-Mehl-Avrami-Kolmogorov (JMAK), el cual ha mostrado ser fácil de 

utilizar en procesos de tratamiento térmico a nivel industrial. 

 

 

2.2 Aspectos generales de los modelos matemáticos para los 

procesos de precipitación en aleaciones de aluminio fundidas. 

En las aleaciones de aluminio endurecibles por precipitación, el desarrollo de 

modelos matemáticos ha cobrado gran importancia debido a la fuerte dependencia 

de las propiedades mecánicas con la morfología, distribución y tamaño de los 

precipitados formados durante el envejecimiento. La posibilidad de estimar estas 

variables mediante modelos matemáticos permite optimizar los tratamientos 

térmicos y reducir el número de experimentos para desarrollar aleaciones con 

mejores propiedades mecánicas [1]. Las técnicas de modelado matemático son 

ampliamente utilizadas para describir los cambios en el valor del esfuerzo de 

cedencia o en la dureza debido al endurecimiento.
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Un modelo global para el endurecimiento por precipitación puede definirse como 

una relación matemática basada en principios físicos y termodinámicos entre las 

variables del proceso (composición de la aleación, temperatura y tiempo del 

tratamiento térmico) y las propiedades resultantes en el material (resistencia o 

dureza) [6]. Generalmente la aplicación de los modelos que existen en la literatura 

es sencilla, sin embargo, primero debe de hacerse la calibración de cada modelo a 

partir de datos experimentales, lo cual implica tiempo y ciertas complejidades 

técnicas [1]. Diversos enfoques han sido propuestos para modelar la precipitación 

en aleaciones de aluminio. En términos generales, estos modelos pueden clasificarse 

en tres categorías principales: 

 

1. Modelos de proceso, que integran la evolución microestructural con la 

resistencia mecánica del material, como el modelo propuesto por Shercliff y 

Ashby [24]. 

2. Modelos numéricos de microestructura, que describen simultáneamente 

nucleación, crecimiento y engrosamiento de precipitados considerando la 

distribución de tamaño de partículas, como el modelo de Kampmann-

Wagner [25]. 

3. Modelos cinéticos analíticos, que describen la fracción transformada 

mediante expresiones matemáticas simplificadas, como el modelo de 

Johnson-Mehl-Avrami-Kolmogorov (JMAK) [6]. 

 

El estudio de la cinética de precipitación está asociada a los procesos de nucleación 

y crecimiento que predominan en las aleaciones de aluminio sobresaturadas [26]. La 

cinética de las transformaciones de fase isotérmicas a través de la nucleación y el 

crecimiento ha sido descrita a menudo por el modelo de JMAK, el cual postula que 

la nucleación se produce de forma aleatoria y que el crecimiento es homogéneo [6]. 

 

 

2.3 Modelo de Shercliff-Ashby. 
Este modelo busca establecer una relación cuantitativa entre la evolución 

microestructural y la respuesta mecánica del material después de un tratamiento 

térmico de envejecimiento artificial a distintos tiempos y temperatura. Para ello, 

integra diferentes fenómenos físicos, principios termodinámicos, cinética y 

mecánica del movimiento de dislocaciones dentro de una formulación matemática 

que permiten estimar el comportamiento del material [24].  
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Este modelo se desarrolla a partir de una serie de componentes, más conocidos como 

submodelos físicos que describen la evolución de la concentración de soluto en la 

matriz, la formación y crecimiento de precipitados, el fenómeno de maduración de 

Ostwald y los mecanismos de endurecimiento asociados a la interacción entre 

precipitados y dislocaciones. La combinación de estos submodelos permite estimar 

la evolución de la resistencia mecánica durante el envejecimiento isotérmico de 

aleaciones endurecibles por precipitación [24,1]. De manera general, la resistencia 

mecánica de la aleación puede expresarse como la suma de las contribuciones 

asociadas a los diferentes mecanismos de endurecimiento: 

 

                                                                𝜎𝑦 = 𝜎𝑖 + ∆𝜎𝑠𝑠 + ∆𝜎𝑝𝑝𝑡                                                 (2.1) 

 

Donde σy es el límite elástico de la aleación, σi representa la resistencia intrínseca de 

la matriz, Δσss corresponde a la contribución del endurecimiento por solución sólida 

y Δσppt representa la contribución del endurecimiento por precipitación. Para 

calcular estas contribuciones, el modelo emplea diferentes expresiones matemáticas 

que describen la evolución de variables microestructurales durante el 

envejecimiento. Entre los principales submodelos considerados se encuentran: 

 

a) El crecimiento de la fracción volumétrica del precipitado y la disminución de 

la concentración del soluto con el tiempo durante las etapas iniciales de la 

precipitación. 

b) La dependencia de la fracción volumétrica en equilibrio del precipitado con 

respecto a la temperatura de envejecimiento. 

c) El engrosamiento del precipitado por crecimiento competitivo y maduración 

de Ostwald. 

d) La contribución de la solución sólida a la resistencia. 

e) La contribución de los precipitados cizallables a la resistencia. 

f) La contribución de los precipitados no cizallables a la resistencia. 

 

Después de la aplicación de tratamientos térmicos de solubilización y temple, la 

aleación presenta una solución sólida sobresaturada. Durante el envejecimiento, la 

concentración promedio de soluto en la matriz 𝑐̅(t), disminuye exponencialmente 

conforme ocurre la precipitación [3,24]. La cinética inicial de precipitación propuesta 

en el modelo sigue la variación temporal de la concentración y se expresa como: 

 

                                                    𝑐̅(𝑡) =  𝑐𝑒 + (𝑐𝑖 −  𝑐𝑒) exp (−
𝑡

𝜏1
)                                (2.2) 
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Donde:  

𝐶𝑖 es la concentración inicial de soluto. 

𝐶𝑒 es la concentración de equilibrio a la temperatura de envejecimiento. 

𝜏1 es una constante de tiempo dependiente de la temperatura. 

 

 

2.4 Modelo de Kampmann-Wagner (KWN). 
Este modelo numérico describe un enfoque avanzado para describir la cinética de 

precipitación y el endurecimiento resultante en aleaciones de aluminio. A diferencia 

de otros modelos, este modelo permite describir la distribución del tamaño de 

partícula (Particle Size Distribution, PSD) en el tiempo, tratando simultáneamente los 

procesos de nucleación, crecimiento y engrosamiento. El modelo se divide en dos 

módulos integrados: un modelo de microestructura (cinética de precipitación) y un 

modelo de resistencia mecánica [25,1]. 

 

Este modelo fue desarrollado originalmente por Kampmann y Wagner para estudiar 

transformaciones de fase controladas por difusión y posteriormente se aplicó con 

éxito a diversas aleaciones de aluminio de las series 2xxx, 6xxx y 7xxx [1]. Su 

principal ventaja radica en que considera la distribución completa de tamaños de 

partículas en lugar de emplear un único radio promedio, lo que permite una 

representación más realista de la evolución microestructural. 

 

El enfoque KWN divide la población de precipitados en múltiples clases de tamaño 

y calcula, para cada intervalo de tiempo, la formación de nuevos precipitados, el 

crecimiento o disolución de las partículas existentes y los fenómenos de 

engrosamiento [25]. De esta manera, la distribución de tamaños evoluciona 

continuamente conforme avanza el tratamiento térmico, y la velocidad de 

crecimiento de una partícula esférica puede expresarse mediante: 

 

                                                               𝑣 =  
𝑑𝑟

𝑑𝑡
=

𝐶̅ − 𝐶𝑖

𝐶𝑝 − 𝐶𝑖
 
𝐷

𝑟
                                                      (2.3) 

 

Donde r es el radio de la partícula, D es el coeficiente de difusión del soluto en la 

matriz, 𝐶̅ representa la concentración promedio de soluto en la matriz, Ci es la 

concentración en la interfaz partícula – matriz y Cp corresponde a la concentración 

controlado por difusión de los precipitados durante el envejecimiento. La 
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formulación del modelo se basa en tres mecanismos fundamentales de la 

precipitación: 

 

▪ Nucleación: asociada a la formación de nuevos precipitados a partir de una 

solución sólida sobresaturada. 

▪ Crecimiento: asociado al transporte difusivo de soluto desde la matriz hacia 

las partículas ya formadas. 

▪ Engrosamiento o coarsening: proceso mediante el cual los precipitados de 

menor tamaño se disuelven y los de mayor tamaño continúan creciendo para 

reducir la energía libre total del sistema. 

 

Además de estimar la evolución microestructural, el modelo puede complementarse 

con modelos de endurecimiento para estimar algunas propiedades mecánicas como 

el límite elástico o la dureza. Para ello, considera las contribuciones del 

endurecimiento por solución sólida y del endurecimiento por precipitación, 

relacionando la distribución de tamaños de partículas con la interacción entre 

precipitados y dislocaciones [26]. 

 

Debido a su capacidad para describir simultáneamente la nucleación, crecimiento y 

engrosamiento de precipitados, el modelo KWN constituye una de las bases teóricas 

empleadas en herramientas computacionales modernas como TC-PRISMA de 

Thermo-Calc, que se utiliza para simular la evolución microestructural durante 

tratamientos térmicos de envejecimiento [27]. 

 

 

2.5 Modelo de Johnson-Melh-Avrami-Kolmogorov (JMAK). 
Este modelo es ampliamente utilizado para describir la cinética de transformaciones 

de fase controladas por procesos de nucleación y crecimiento, incluyendo la 

precipitación en aleaciones de aluminio endurecibles por envejecimiento. El 

desarrollo de este modelo asume que la nucleación ocurre de manera aleatoria en el 

volumen del material y que el crecimiento de las partículas es isotrópico y 

controlado por difusión [6]. El modelo asume que la transformación ocurre 

mediante la formación de núcleos distribuidos aleatoriamente dentro de una matriz 

y que estos crecen a una velocidad determinada hasta consumir progresivamente la 

fase original. En su forma general, la ecuación JMAK se expresa como: 

 

                                                                       𝑋 = 1 − exp(−𝑘𝑡𝑛)                                               (2.4) 
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Donde 𝑋 representa la fracción transformada, k es la constante cinética dependiente 

de la temperatura, n es el exponente de Avrami y t es el tiempo, el cual está 

relacionado con el mecanismo de nucleación y crecimiento de los precipitados. 

 

La ecuación JMAK estima una evolución de la transformación sigmoidal, 

caracterizada por una etapa inicial lenta asociada a la nucleación, una etapa 

intermedia de crecimiento acelerado y una etapa final donde la velocidad de 

transformación disminuye conforme se reduce la cantidad de material disponible 

para transformarse. Esta forma característica ha permitido que el modelo sea 

ampliamente utilizado para describir fenómenos metalúrgicos como 

recristalización, precipitación y transformaciones sólido-sólido [28]. 

 

Uno de los parámetros más importantes del modelo es el exponente de Avrami n, 

ya que proporciona información sobre los mecanismos que controlan la 

transformación. Su valor depende tanto de la velocidad de nucleación, como de la 

dimensionalidad del crecimiento de las partículas transformadas [6]. De manera 

general, valores bajos de n suelen asociarse a procesos controlados por difusión o 

nucleación limitada, mientras que valores elevados pueden indicar nucleación 

continua y crecimiento tridimensional de las partículas. Debido a ello, el parámetro 

n es frecuentemente utilizado para analizar la cinética de precipitación y comparar 

distintos sistemas de aleación [6,28]. 

 

Aunque el modelo JMAK fue desarrollado originalmente para describir la formación 

de una única fase a partir de otra fase matriz, diversos estudios han demostrado que 

también puede utilizarse para describir la precipitación en aleaciones de aluminio 

endurecibles por envejecimiento [6]. En estos materiales, la precipitación suele 

involucrar la formación simultánea o superpuesta de diferentes precipitados 

metaestables, lo que inicialmente parecería contradecir las hipótesis del modelo. Sin 

embargo, se ha demostrado que la fracción volumétrica total de precipitados sigue 

adecuadamente el comportamiento estimado por la ecuación JMAK aun cuando 

coexistan diferentes tipos de precipitados.  

 

Lo anterior se debe a que las distintas fases precipitan a partir de los mismos 

elementos de aleación y compiten por el consumo del soluto disponible en la matriz. 

Como consecuencia, la evolución global de la precipitación puede describirse 

mediante una única ecuación cinética equivalente [28]. Esta característica permite 

que el modelo JMAK se utilice exitosamente para describir la cinética de 

endurecimiento por precipitación en sistemas Al-Mg-Si, Al-Mg-Si-Cu y otras 
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aleaciones de aluminio tratables térmicamente [29]. En sistemas reales, como las 

aleaciones de aluminio multicomponente, la determinación directa de la fracción 

transformada resulta compleja debido a la coexistencia de múltiples fases 

metaestables. Por ello, es común emplear propiedades macroscópicas como la 

dureza para aproximar el progreso de la transformación [6].  

 

Dado que en la presente investigación no se cuantifico directamente la fracción 

volumétrica de precipitados, se asumió que el incremento de dureza es proporcional 

al avance del proceso de precipitación. Bajo esta consideración, se definió una 

fracción transformada equivalente (He) a partir de los valores experimentales de 

dureza.
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CAPÍTULO 3  

 

METODOLOGÍA EXPERIMENTAL PARA LA 

EVALUACIÓN DEL PROCESO DE PRECIPITACIÓN 

EN ALEACIONES PROTOTIPO DE ALUMINIO 

MODIFICADAS CON Mg, Mn, Cu Y Zn Y SU 

MODELADO MATEMÁTICO. 
 

3.1 Introducción. 

En el presente trabajo se estudiarán dos aleaciones prototipo de aluminio a las cuales 

se hará referencia como aleaciones P4 y P5. Las aleaciones fueron desarrolladas en 

un trabajo anterior donde se planteó realizar la modificación de la composición 

química mediante simulación termodinámica de una aleación de aluminio de 

desecho de la industria automotriz [30]. En dicho trabajo se determinó el efecto de 

la adición de diferentes cantidades de elementos aleantes (Mn, Mg, Cu y Zn) en la 

formación termodinámica de fases, con el propósito de proponer composiciones 

prototipo que pudieran presentar una mejora en la respuesta mecánica debido a un 

proceso de endurecimiento por precipitación. 

 

Como resultado del proceso de simulación termodinámica, se propusieron dos 

prototipos de aleaciones que fueron fundidas en laboratorio y vaciadas en forma de 

placas, las composiciones obtenidas fueron las siguientes: 

 

Prototipo P4: Al - 2 % Si, 2 % Zn, 1.4 % Cu, 1.4 % Mn, 1.3% Mg, 0.3 % Fe 

Prototipo P5: Al - 2 % Si, 5 % Zn, 1.6 % Cu, 1.4 % Mn, 1.3 % Mg, 0.3 % Fe 

 

Posteriormente, en un estudio complementario [31], se investigó la influencia de los 

parámetros de envejecimiento artificial sobre el endurecimiento por precipitación de 

las aleaciones P4 y P5. Los resultados obtenidos permitieron seleccionar el 

tratamiento térmico T6 como la condición de procesamiento más adecuada, además 

de definir los parámetros de solubilización y las condiciones de ataque químico 

utilizadas para la caracterización microestructural. Los resultados de dichos 

estudios constituyeron la base experimental para la selección de las condiciones de
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 procesamiento empleadas en el presente trabajo de investigación. Con base en estos 

antecedentes, el presente trabajo se enfocó en la evaluación del proceso de 

precipitación apoyándose en herramientas como la simulación termodinámica, así 

como en técnicas de caracterización microestructural, con el fin de poder aplicar el 

modelo JMAK para estimar la dureza de las aleaciones envejecidas artificialmente. 

La metodología experimental del presente trabajo se muestra en la Fig 3.1. 

 

 

Figura 3.1 Diagrama de proceso metodológico. 
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3.2 Simulación de diagramas pseudobinarios usando Thermo-Calc. 

Con el propósito de analizar la estabilidad de fases en función de la temperatura y 

la composición química y poder determinar temperaturas adecuadas para los 

tratamientos térmicos de las aleaciones de aluminio bajo estudio, se llevaron a cabo 

simulaciones termodinámicas empleando la base de datos para sistemas 

multicomponente base aluminio TCAL5: Al-Alloys v5.0 del software Thermo-Calc.  

 

Las simulaciones se realizaron considerando la composición química de las 

aleaciones y se enfocaron en la obtención de diagramas de fases, diagramas de 

distribución de elementos y diagramas de propiedades para los principales 

elementos de aleación en la aleación de aluminio. Estos diagramas permitieron 

identificar los intervalos de temperatura en los cuales se espera la completa 

disolución de las fases secundarias, lo cual fue necesario para definición correcta de 

las condiciones de solubilización. De igual manera, se evaluó la estabilidad de las 

fases precipitables a temperaturas inferiores a la línea de solvus, con el fin de 

establecer rangos adecuados de temperatura para el tratamiento de envejecimiento.  

 

 

3.3 Condiciones de envejecimiento. 

Con el objetivo de evaluar de manera sistemática el efecto de los parámetros de 

tratamiento térmico sobre la evolución microestructural y el endurecimiento por 

precipitación de las aleaciones de aluminio, se establecieron las condiciones de 

envejecido utilizando los resultados obtenidos de las simulaciones termodinámicas 

y lo reportado en la literatura. La propuesta final de dichas condiciones se puede 

observar en la Tabla 3.1. Las variables principales fueron la temperatura y el tiempo 

de envejecimiento artificial, mientras que la condición inicial del material y el medio 

de temple se mantuvieron constantes. Las condiciones de solubilización y temple 

fueron seleccionadas de tal manera que garantizaran la obtención de una solución 

sólida sobresaturada previa al envejecimiento. 

 

La selección de temperatura y tiempo se realizó dentro de los intervalos definidos 

por el análisis termodinámico y por los valores reportados en la literatura con 

respecto a aleaciones de composición química similar, con el fin de evitar la 

formación de fases no deseadas y asegurar la reproducibilidad de los resultados. 

Esta estrategia permitió reducir el número de experimentos necesarios y maximizar 

la información obtenida sobre la cinética de precipitación y el comportamiento 

mecánico del material.  
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Tabla 3.1 Condiciones de envejecimiento artificial para ambas aleaciones a distintas temperaturas y 

tiempos. 

Temperatura 

°C 
Tiempos evaluados (h) para la aleación P4 

150 2.0 4.0 8.0 15.0 24.0 30.0 40.0 48.0 

165 0.5 1.0 3.0 3.75 4.5 5.75 7.0 9.0 

180 0.33 0.75 1.33 1.66 2.0 2.75 4.0 5.5 

195 0.166 0.33 0.58 0.75 1.0 1.25 1.5 3.0 
         

Temperatura 

°C 
Tiempos evaluados (h) para la aleación P5 

150 1.0 2.0 5.0 10.0 16.0 20.0 25.0 40 

165 0.33 0.66 1.5 2.25 3.0 4.0 5.0 6.0 

180 0.58 1.0 1.5 1.75 2.0 1.75 3.5 5.0 

195 0.33 0.41 0.5 0.58 0.66 0.75 1.0 1.25 

 

 

3.4 Preparación y maquinado de probetas. 

Las probetas planas para los ensayos de tensión fueron maquinadas a partir del 

material de colada, utilizando un equipo de fresado marca Titanium TM-3S. Las 

dimensiones de las probetas se establecieron según el estándar de la norma ASTM 

E8/E8M [32], teniendo 10 mm de ancho en la sección reducida, 3.5 mm de espesor y 

40 mm de longitud calibrada. Además, se cortaron muestras cuadradas de 1 cm de 

largo x 1 cm de ancho x 0.5 cm de espesor, para los ensayos de dureza, dichas 

muestras y probetas se muestran en la Fig. 3.2. Antes de cada ensayo las probetas 

fueron cuidadosamente desbastadas con una lija # 1000 de SiC, para evitar 

concentradores de esfuerzo durante los ensayos y para asegurar superficies planas 

y paralelas para el ensayo de dureza.  

 

 

Figura 3.2 Probeta de tensión y muestra para dureza. 
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3.5 Realización de tratamientos térmicos a distintos tiempos y 

temperaturas. 

Los tratamientos térmicos (TT), aplicados tanto a las probetas de tensión como a las 

muestras cuadradas, consistieron en las etapas de solubilización, temple y 

envejecimiento artificial. Como condiciones iniciales, se consideraron dos estados de 

tratamiento: la solubilización a 540 °C durante 1 h 30 min, seguido de temple en 

agua, y una condición de solubilización prolongada durante 165 h, utilizada como 

referencia para favorecer la completa disolución de las fases secundarias. 

  

Siguiendo un esquema típico de endurecimiento por precipitación en aleaciones de 

aluminio. La solubilización se llevó a cabo a una temperatura de 540 °C por un 

tiempo de 1h 30 min, en una mufla marca Thermo Scientific FB1415M. El temple se 

realizó en 4.25 L de agua a temperatura ambiente para las probetas de tensión, 

mientras que para las muestras cuadradas se utilizó 1 L de agua a temperatura 

ambiente. El envejecido artificial se realizó en una mufla marca Satellite MFG. CO J-

100. Las temperaturas aplicadas en ambas aleaciones fueron de 150 °C, 165 °C, 180 

°C y 195 °C, manteniendo 8 tiempos de envejecimiento para cada temperatura (ver 

Tabla 3.1). La realización de los tratamientos se realizó de manera simultánea tanto 

en las probetas de tensión como en las muestras para dureza con el fin de obtener 

los datos de tensión y dureza en las mismas condiciones. 

 

 

3.6 Realización de ensayos de tensión y dureza posterior al 

tratamiento térmico de envejecido. 

La respuesta mecánica de las aleaciones P4 y P5 con distintas condiciones de 

tratamiento térmico se evaluó mediante ensayos de dureza Vickers siguiendo la 

norma ISO 6507 y ASTM E384 [33] y utilizando un microdurómetro marca Mitutoyo 

MVK-HO. Para cada condición de TT se obtuvieron dos muestras, realizándose 10 

mediciones de huella por muestra y reportándose el promedio de estas. 

 

Los ensayos de tensión se realizaron también por duplicado en una máquina 

universal Shimadzu AG-KN 100 con capacidad de 10 toneladas. Para estos ensayos, 

las probetas fueron colocadas verticalmente, sujetadas con los cabezales y ensayadas 

con una velocidad de cabezal de 5 mm/s. Los datos obtenidos de los ensayos de 

tensión se procesaron mediante el software de Trapezium para determinar los 

valores de esfuerzo de cedencia y esfuerzo máximo en MPa.  Los resultados 
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obtenidos en cada ensayo permitieron construir curvas de endurecimiento en 

función del tiempo de envejecimiento para cada una de las temperaturas estudiadas. 

 

 

3.7 Protocolo de muestreo e identificación de las muestras. 

Para garantizar la trazabilidad de las muestras durante las diferentes etapas 

experimentales, se estableció un esquema de identificación y muestreo de acuerdo 

con las condiciones de tratamiento térmico consideradas en la investigación. Para 

cada aleación prototipo se dispuso de 32 muestras, correspondientes a las 

combinaciones de las cuatro temperaturas y los ocho tiempos de envejecimiento 

establecidos en la matriz experimental. 

 

Las muestras fueron identificadas mediante un código alfanumérico que permitió 

asociar cada espécimen con la aleación, la temperatura y el tiempo de 

envejecimiento. Las temperaturas se identificaron mediante las letras A, B, C y D, 

mientras que los tiempos de envejecimiento se representaron mediante los números 

del 1 al 8. Por ejemplo, los códigos P4TB5 y P5TD8 corresponden a muestras de las 

aleaciones P4 y P5, respectivamente, sometidas a las condiciones de temperatura y 

tiempo indicadas por el código correspondiente. 

 

Para cada condición experimental se obtuvieron muestras independientes 

destinadas a la evaluación de las propiedades mecánicas y a la caracterización 

microestructural. En el caso de la dureza Vickers, se realizaron diez mediciones por 

muestra, distribuidas sobre la superficie preparada para obtener un valor 

representativo de cada condición experimental. 

 

Las condiciones seleccionadas para la caracterización mediante microscopía 

electrónica de barrido con espectroscopía de dispersión de energía (MEB-EDS) y 

difracción de rayos X (DRX) se determinaron a partir del comportamiento observado 

en las curvas de envejecimiento. Se consideraron principalmente las condiciones de 

165 °C y 180 °C, debido a que presentaron una respuesta favorable de 

endurecimiento y una menor disminución de la dureza durante el envejecimiento 

prolongado. La condición de 180 °C también fue considerada debido a que había 

sido estudiada previamente en trabajos realizados en el mismo contexto de 

investigación, proporcionando una referencia experimental adicional. La selección 

de las muestras para los diferentes ensayos permitió mantener la correspondencia 
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entre la condición de tratamiento térmico, la identificación de la muestra y la técnica 

de caracterización empleada. 

 

 

3.8 Aplicación y validación de modelo matemático JMAK. 

Debido a que algunas de las curvas de envejecimiento obtenidas experimentalmente 

presentaron fluctuaciones locales y comportamientos atípicos respecto a la 

tendencia esperada para un proceso de endurecimiento por precipitación, fue 

necesario realizar un ajuste matemático previo de los datos antes de la aplicación del 

modelo cinético de Johnson-Mehl-Avrami-Kolmogorov (JMAK). 

 

Con el propósito de seleccionar el procedimiento de ajuste más adecuado, se 

evaluaron diferentes funciones matemáticas. Se probaron los métodos de mínimos 

cuadrados para modelos polinomiales de segundo y tercer orden, así como 

funciones de tipo exponencial [34]. La selección del modelo de ajuste de curvas se 

realizó con base en su capacidad para representar la tendencia general de las curvas 

experimentales, la estabilidad del ajuste y la facilidad para su implementación 

durante la calibración del modelo matemático. 

 

Después de evaluar las diferentes alternativas, se empleó un ajuste de curvas 

mediante el método de mínimos cuadrados utilizando una regresión cuadrática. 

Este procedimiento permitió obtener una representación matemática continua de la 

tendencia general de los valores experimentales de dureza en función del tiempo de 

envejecimiento, necesaria para realizar los cálculos asociados con la aplicación del 

modelo JMAK. El ajuste polinomial se empleó como una herramienta matemática 

de los datos y no como una representación física del mecanismo de precipitación. Se 

reconoce que este ajuste puede modificar localmente la pendiente respecto a los 

valores experimentales originales, esta posible incertidumbre con la validez de los 

valores se consideró en la interpretación de los resultados del modelado, por lo que 

la comparación de los valores de dureza estimados mediante JMAK se realizó 

posteriormente con los valores experimentales originales, minimizando la influencia 

de dispersiones experimentales sin alterar la tendencia general del fenómeno 

estudiado. 

 

La regresión cuadrática se expresó mediante una ecuación polinómica de segundo 

orden: 
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                                                          𝑌𝑚𝑜𝑑𝑒𝑙𝑜 = 𝑎0 + 𝑎1𝑥 + 𝑎2𝑥2                                               (3.1) 

 

donde a0, a1 y a2 corresponden a los coeficientes obtenidos mediante el ajuste 

estadístico y 𝑥 representa el tiempo de envejecimiento. Los coeficientes fueron 

determinados mediante el criterio de mínimos cuadrados, el cual busca minimizar 

la suma de los errores cuadrados entre los valores experimentales y los valores 

calculados por la función ajustada [34]. 

 

A partir de la ecuación anterior, se obtiene el sistema de ecuaciones correspondiente 

al criterio de mínimos cuadrados: 

 

                                                      𝑠𝑟 = ∑(𝑦𝑖 − 𝑎0 − 𝑎1𝑥𝑖 − 𝑎2𝑥𝑖
2)2                                       (3.2) 

 

La solución del sistema de ecuaciones permite determinar los coeficientes a0, a1 y a2, 

de la ecuación polinómica de segundo orden, como se muestra a continuación: 

 

                                            𝑛𝑎0 + (∑ 𝑥𝑖) 𝑎1 + (∑ 𝑥
𝑖

2

) 𝑎2 = ∑ 𝑦𝑖                                     (3.3) 

                                 (∑ 𝑥𝑖) 𝑎0 + (∑ 𝑥
𝑖

2

) 𝑎1 + (∑ 𝑥
𝑖

3

) 𝑎2 = ∑ 𝑥𝑖𝑦𝑖                              (3.4) 

                                  (∑ 𝑥𝑖
2) 𝑎0 + (∑ 𝑥

𝑖

3

) 𝑎1 + (∑ 𝑥
𝑖

4

) 𝑎2 = ∑ 𝑥𝑖
2𝑦𝑖                            (3.5) 

 

Donde n representa el número de datos que tenemos. Una vez obtenidos los valores 

se evalúan en la ecuación (3.3).  

 

Las ecuaciones obtenidas permitieron generar curvas suavizadas que describen de 

manera más adecuada la evolución del endurecimiento durante el envejecimiento 

artificial, facilitando posteriormente el cálculo de la fracción transformada y la 

determinación de los parámetros cinéticos requeridos para la aplicación del modelo 

JMAK. 

 

Para evaluar el ajuste de la función cuadrática a los datos experimentales, se calculó 

la suma total de cuadrados (𝑆𝑡), mediante la siguiente expresión: 

 

                                                                  𝑆𝑡 =  ∑(𝑦𝑖 − 𝑦𝑚)2                                                      (3.6) 
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donde 𝑦𝑖corresponde al valor experimental, 𝑦𝑚representa la media de los valores 

experimentales y 𝑛 es el número de datos. 

 

Se calcula el error del modelo Sr de la siguiente manera: 

 

                                                              𝑆𝑟 = ∑(𝑦𝑖 − 𝑦𝑖,𝑚𝑜𝑑𝑒𝑙𝑜)
2

                                              (3.7) 

 

Como primer criterio de evaluación del modelo es necesario que el valor obtenido 

de Sr sea menor al valor de St. Posteriormente se calculan la desviación estándar con 

la siguiente ecuación: 

 

                                                                        𝑆𝑦 = √
𝑆𝑡

𝑛 − 1
                                                            (3.8) 

 

Para el cálculo de la desviación estándar en la cuadrática se emplea la siguiente 

ecuación: 

                                                                   𝑆𝑥𝑦 = √
𝑆𝑟

𝑛 − 𝑚
                                                             (3.9) 

 

Donde m es número de parámetros que tiene el modelo matemático. Posteriormente 

se calcula r2 con la siguiente ecuación: 

 

                                                                        𝑟2 =
𝑆𝑡 − 𝑆𝑟

𝑆𝑡
                                                          (3.10) 

 

Es importante señalar que el ajuste realizado tuvo como finalidad representar la 

tendencia global de los datos experimentales y no modificar los resultados obtenidos 

experimentalmente. 

 

Con el propósito de describir el proceso de endurecimiento por precipitación para 

las aleaciones P4 y P5, se implementó el modelo de Johnson-Mehl-Avrami-

Kolmogorov, ampliamente utilizado para representar procesos cinéticos asociados 

a transformaciones de fases. Debido a que en este trabajo no se determinó 

experimentalmente la fracción transformada de precipitados, se empleó una 

aproximación basada en la evolución de la dureza durante el envejecimiento, 

siguiendo la metodología propuesta por Eivani y Karimi Theri [6]. 
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La aplicación del modelo JMAK requirió el procesamiento sistemático de los datos 

experimentales obtenidos durante los tratamientos de envejecimiento artificial, con 

el fin de determinar los parámetros cinéticos que describen la evolución del 

endurecimiento por precipitación.  

 

El modelo JMAK describe originalmente la evolución temporal de una fracción 

transformada X, determinada mediante expresiones matemáticas simplificadas, 

considerando procesos de nucleación aleatoria y crecimiento controlado por 

difusión. Este modelo ha sido ampliamente utilizado para representar la cinética de 

transformaciones isotérmicas y permite, mediante su linealización, obtener 

parámetros cinéticos asociados al mecanismo de precipitación [6]. Su expresión 

general está dada mediante la ecuación 2.4. 

 

Dado que en la presente investigación no se cuantifico directamente la fracción 

volumétrica de precipitados, se asumió que el incremento de dureza es proporcional 

al avance del proceso de precipitación. Bajo esta consideración, se definió una 

fracción del grado de endurecimiento (He) a partir de los valores experimentales de 

dureza: 

 

                                                                    𝐻𝑒 =  
𝐻𝑡 − 𝐻i

𝐻𝑠 −  𝐻i
                                                      (3.11) 

 

Donde Ht es la dureza medida a un tiempo t determinado, 𝐻i es la dureza inicial 

después del temple y 𝐻𝑠 es la dureza máxima alcanzada durante el envejecido. Esta 

expresión determina valores de dureza entre 0 y 1, de manera análoga al 

comportamiento de una fracción transformada, lo que permite correlacionar 

directamente los datos experimentales con la cinética de precipitación, por lo tanto, 

la ecuación JMAK puede reescribirse como: 

 

                                                         𝐻𝑒 = 1 − exp (− (
𝑡

𝑡𝑐
)

𝑛

)                                                   (3.12) 

 

Una vez calculados los valores de He para cada condición experimental, la ecuación 

anterior fue linealizada para determinar los parámetros cinéticos del modelo. La 

forma lineal que toma la ecuación (3.12) y la cual fue empleada en este trabajo es: 

 

                                                 log [𝑙𝑛 (
1

1 − 𝐻𝑒
)] = 𝑛𝑙𝑜𝑔(𝑡) − 𝑛𝑙𝑜𝑔(𝑡𝑐)                              (3.13) 
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Para cada temperatura de envejecimiento se construyó una gráfica de: log [ln (
1

1−𝐻𝑒
)] 

vs log(𝑡). Obteniéndose una recta cuya pendiente corresponde al exponente de 

Avrami n, y a partir de la ordenada al origen se calculó el parámetro tc para cada 

temperatura evaluada. 

 

Los valores de n y tc obtenidos constituyen los parámetros cinéticos particulares de 

cada condición de envejecimiento. Una vez obtenidos los valores de n y tc para cada 

temperatura de envejecimiento, se determinaron las relaciones matemáticas que 

describen la dependencia de dichos parámetros con la temperatura. 

 

Para ello se construyó una gráfica de ln(𝑡𝑐) vs 
1000

𝑅𝑇
, cuyo ajuste lineal permitió 

obtener la energía de activación aparente (Q) y la ecuación utilizada para estimar tc 

en función de la temperatura. 

 

Posteriormente, los valores del exponente de Avrami obtenidos para cada 

temperatura fueron empleados para construir la gráfica de: 𝑛 vs 
1000

𝑇
. Obteniéndose 

una ecuación general para describir la variación de este parámetro con la 

temperatura de envejecimiento. 

 

De manera similar, se construyeron las gráficas de ln(𝐻𝑠 − 𝐻𝑖) vs 
1000

𝑇
  y  ln(𝑡𝑚𝑎𝑥) vs 

ln(𝑇), con el fin de obtener expresiones matemáticas para la dureza máxima (Hs) y 

el tiempo necesario para alcanzarla (tmax). Las ecuaciones obtenidas permitieron 

calcular los parámetros del modelo para cualquier temperatura dentro del intervalo 

experimental evaluado y se realizan los siguientes cálculos. 

 

Del grafico de  ln(𝐻𝑠 − 𝐻𝑖) vs  
1000

𝑇
, el ajuste lineal obtenido permitió expresar dicha 

relación mediante la ecuación: 

 

                                                             ln(𝐻𝑠 − 𝐻𝑖) = 𝐴 (
1000

𝑇
) + 𝐵                                       (3.14) 

 

Donde A corresponde a la pendiente, B a la ordenada al origen y T es la temperatura 

expresada en Kelvin. Aplicando la función exponencial a ambos lados de la ecuación 

se obtuvo: 

 

                                                            𝐻𝑠 = 𝐻𝑖 + 𝑒𝐵 ∗ 𝑒𝐴(
1000

𝑇
)                                                 (3.15) 
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Y se sustituyen los valores correspondientes de cada aleación en esta ecuación. 

Para determinar la dependencia del tiempo necesario para alcanzar la dureza 

máxima (tmax) con la temperatura de envejecimiento, se empleó la siguiente relación: 

 

                                                               𝑡𝑚𝑎𝑥 = (
𝑇0

𝑇
)

𝑛

                                                                 (3.16) 

 

Donde T0 y n son constantes características del material, mediante la linealización 

de esta expresión se obtuvo: 

 

                                                          ln(𝑇) = −
1

𝑛
ln(𝑡𝑚𝑎𝑥) + ln(𝑇0)                                      (3.17) 

 

A partir del ajuste lineal de ln(T) en función de ln(tmax), la pendiente permitió calcular 

el valor de n, mientras que la ordenada al origen se empleó para determinar T0. 

Finalmente, estos parámetros fueron sustituidos en la ecuación (3.16) para obtener 

la expresión utilizada en la estimación de tmax con los valores obtenidos para cada 

aleación. 

 

Finalmente, los parámetros calculados fueron sustituidos en la ecuación donde se 

obtiene la dureza estimada mediante: 

 

                                                                    𝐻𝑡 = 𝐻𝑖 + 𝐻𝑠 ∗  𝐻𝑒                                                  (3.18)  

 

Donde Ht es la dureza medida a un tiempo t determinado. Los valores calculados 

fueron comparados con los datos experimentales de dureza con el objetivo de 

evaluar la capacidad estimativa del modelo para describir el endurecimiento por 

precipitación en las aleaciones estudiadas. 

 

Para proporcionar una visión global del procedimiento seguido, la Fig. 3.3 resume 

el flujo metodológico empleado durante la implementación del modelo matemático, 

integrando las etapas principales desde el tratamiento de los datos experimentales 

hasta la obtención de la expresión final utilizada para la simulación de las curvas de 

dureza.
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Figura 3.3 Secuencia metodológica para la implementación del modelo JMAK utilizando datos experimentales de dureza. 

Datos 
experimentales de 
dureza obtenidos
Asignación de valores
para He,Hi y Hs

Ecuación de JMAK 
en términos de He

He = 1-exp(-t/tc)^n

Linealización 

log(ln(1/1-He))= n log t - n 
log tc

Gráfico log(ln(1/1-He)) vs ln(t)

Obtención del parámetro n a partir 
de la pendiente de cada temperatura

Obtención del parámetro tc a partir
del despeje de la ecuación de la
pendiente para cada temperatura

Gráfico de n 
vs 1000/T
Parámetro n obtenido

Gráfico de ln(tc) 
vs 1000/RT

Parámetros Q y 
tc obtenidos

Aplicación de 
ecuación final de 

modelo
Ht = Hi+Hs*He

Obtención del 
parámetro He

He = (Ht - Hi)/(Hs-Hi)

Gráfico de 
ln(Hs-Hi) vs 

ln(T)
Parámetro Hs

obtenido

Gráfico de 
ln(T) vs 
ln(tmax)

Parámetro tmax obtenido
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3.9 Evaluación del grado de correlación entre los valores 

experimentales y los obtenidos por el modelo. 

Con el propósito de evaluar estadísticamente la correspondencia entre los valores 

de dureza obtenidos experimentalmente y los valores obtenidos mediante el modelo 

matemático, se realizó un análisis de correlación utilizando el software estadístico 

Minitab. Para este análisis se consideraron de manera pareada los valores de dureza 

experimental y los valores de dureza calculados por el modelo para cada aleación y 

temperatura de envejecimiento evaluada. La correlación permitió cuantificar la 

intensidad y dirección de la asociación entre ambas variables, como una medida 

estadística complementaria para la evaluación de la respuesta del modelo [35]. 

 

Se calcularon los coeficientes de correlación de Pearson y Spearman. El coeficiente 

de correlación de Pearson permite cuantificar la intensidad y dirección de la relación 

lineal entre dos variables cuantitativas continuas, con valores comprendidos entre 

−1 y +1. Valores positivos indican que ambas variables tienden a incrementarse 

conjuntamente, mientras que valores negativos indican una relación inversa [36].  

 

De manera complementaria, se determinó el coeficiente de correlación por rangos 

de Spearman, con el propósito de evaluar la existencia de una relación monotónica 

entre los valores experimentales y estimados. Este coeficiente se obtiene a partir de 

los rangos asignados a las observaciones de ambas variables, en lugar de utilizar 

directamente sus valores originales, y permite identificar relaciones en las que 

ambas variables tienden a cambiar en la misma dirección, aunque la relación no sea 

estrictamente lineal [37]. 

 

El empleo conjunto de los coeficientes de Pearson y Spearman permitió analizar la 

correspondencia entre las durezas experimentales y estimadas desde dos 

perspectivas: la asociación lineal mediante (r) y la asociación monotónica mediante 

(ρ). Ambos coeficientes toman valores entre −1 y +1, donde los valores cercanos a 

+1 indican una asociación positiva fuerte, mientras que valores cercanos a 0 indican 

una asociación débil o inexistente [36,37]. 

 

Para cada combinación de aleación y temperatura de envejecimiento se generaron 

gráficas de dispersión de los valores de dureza experimental en función de los 

valores estimados por el modelo. En cada análisis se determinó el coeficiente de 

correlación correspondiente y su intervalo de confianza bilateral del 95 %, con el 

propósito de estimar la incertidumbre asociada al coeficiente calculado [38]. 
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El análisis estadístico se realizó de manera independiente para las aleaciones P4 y 

P5 y para cada una de las temperaturas de envejecimiento estudiadas. Los 

coeficientes obtenidos se utilizaron como un criterio estadístico complementario 

para evaluar la correspondencia entre las durezas experimentales y las estimadas 

por el modelo JMAK. 

 

 

3.10 Preparación metalográfica y caracterización microestructural. 

La preparación metalográfica consistió en desbaste y pulido utilizando lijas de 

tamaños de grano de 320 μm, 400 μm, 600 μm, 1000 μm, 1200 μm, y 2000 μm para el 

desbaste, mientras que para el pulido se utilizaron paños cargados de pastas de 

diamante de 1 μm y 3 μm. Después de la preparación metalográfica, las muestras 

fueron atacadas con el reactivo Keller, que es el adecuado para aleaciones de 

aluminio y es una solución compuesta de 2 ml de HF (acido fluorhídrico), 3 ml de 

HCL (ácido clorhídrico) concentrado, 5 ml HNO3 (ácido nítrico) concentrado y 190 

ml de H2O. El ataque se realizó durante 13 segundos para las muestras de la aleación 

P4 y 7 segundos para las de la aleación P5. La caracterización microestructural de 

las aleaciones se realizó en un microscopio óptico (MO) marca ZEIZZ AXIO Vert. 

A1, equipado con el software ZEN 2012 donde se procesan las imágenes tomadas 

por la cámara Axiocam ERc 5s que se encuentra instalada en el equipo.  

 

Con el fin de complementar la caracterización microestructural obtenida mediante 

microscopía óptica, se seleccionaron muestras representativas correspondientes a 

las condiciones de máxima y mínima dureza a 165 °C y 180 °C para su análisis 

mediante microscopía electrónica de barrido (MEB) y espectroscopía de dispersión 

de energía (EDS) en un equipo marca Jeol 6610LV. 

 

Para la identificación de las fases presentes en las aleaciones prototipo estudiadas, 

se realizaron análisis mediante difracción de rayos X (DRX) en muestras 

seleccionadas. Esta técnica permitió obtener información relacionada con la 

estructura cristalina y las fases presentes después de los tratamientos térmicos 

aplicados. Los análisis se llevaron a cabo utilizando un difractómetro de rayos X 

marca Rigaku D-Max 2200 equipado con radiación Cu-Kα (λ=15406 Å), realizando 

barridos en un intervalo de 20° a 90° en un ángulo de 2θ, con una velocidad de 

barrido de 2°/min, con voltaje 40 kV, corriente 36 mA y tiempo de barrido total de 

35 minutos por muestra. Los patrones de difracción fueron analizados mediante un 

proceso de indexación e identificación de fases mediante los programas Match y 
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Maud los cuales permitieron comparar los datos experimentales con bases de datos 

cristalográficas reportadas en la literatura con el fin de identificar las fases presentes. 

Posteriormente, los resultados obtenidos se contrastaron con las predicciones 

termodinámicas obtenidas mediante Thermo-Calc y los análisis microestructurales 

realizados mediante microscopia electrónica de barrido y espectroscopia de 

dispersión de energía (EDS).



 

42 

CAPÍTULO 4  
 

RESULTADOS Y DISCUSIÓN DE LA EVALUACIÓN 

DEL ENDURECIMIENTO POR PRECIPITACIÓN EN 

ALEACIONES DE ALUMINIO MODIFICADAS CON 

Mg, Mn, Cu Y Zn Y SU MODELADO 

MATEMATICO. 
 

 

4.1 Introducción. 
En este capítulo se presenta inicialmente los resultados de la simulación 

termodinámica realizada para apoyar la interpretación del comportamiento 

mecánico observado en las aleaciones prototipo fundidas de aluminio modificadas 

con Mg, Mn, Cu y Zn. Posteriormente se presentan los resultados de la evaluación 

del proceso de endurecimiento por precipitación y la aplicación del modelo 

matemático Johson-Mehl-Avrami-Kolmogorov (JMAK) para estimar el grado de 

endurecimiento en ambas aleaciones. Después, con el fin de correlacionar el 

comportamiento mecánico con los cambios microestructurales, se presentan los 

resultados de la caracterización mediante microscopia óptica (MO), microscopia 

electrónica de barrido con espectroscopia de dispersión de energía (MEB/EDS) y 

difracción de rayos X (DRX).  

 

 

4.2 Simulación termodinámica con Thermo-Calc. 
La Fig. 4.1 presenta los diagramas pseudobinarios de fases en equilibrio calculados 

mediante el software de Thermo-Calc para las dos aleaciones prototipo P4 y P5 

respectivamente, en función del contenido de Zn. Para la construcción de estos 

diagramas se consideró la composición química multicomponente de cada aleación, 

manteniendo constantes los contenidos de los elementos aleantes como el Si, Cu, Mn 

y Mg, variando únicamente el contenido de Zn dentro del intervalo establecido. La 

representación pseudobinaria permite evaluar el efecto de la variación del contenido 

de Zn sobre cada sistema multicomponente mediante una representación 

bidimensional de composición y temperatura.  Se observa que ambas aleaciones se 

encuentran en estado líquido por encima de 640°C. En ambas aleaciones la 

solidificación inicia con la matriz rica en Al, acompañada por la formación de la fase 
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Q(AlCuMgSi) y del intermetálico Al15Si2, los cuales permanecen estables en un 

amplio intervalo de temperaturas. Por debajo de 80°C el diagrama estima en la 

aleación P4, la aparición de las fases Al2Cu, Al9Fe2Si2 y V(AlSiZn)5; mientras que 

para la aleación P5, estas mismas fases aparecen a 140°C. Si se considera que el 

tratamiento de solubilización se realiza a 540 °C, el diagrama estima que solo habrá 

la matriz de Al junto con la fase Q y Al15Si2. 

 

  
 

 

Figura 4.1 Diagramas de fases pseudobinarios Al-Zn para la aleación a) P4 con 2.02%Zn y b) P5 

4.98%Zn. 

a) 

b) 
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La comparación entre ambos diagramas muestra que el incremento del contenido 

de Zn no modifica las fases de equilibrio, pero si incrementa el límite de estabilidad 

entre ambas regiones multifásicas. Debido al mayor contenido nominal de Zn de 

aleación P5, la cantidad de este elemento disponible en solución sólida, después del 

tratamiento de solubilización, es mayor que en la aleación P4. Esto es importante 

desde el punto de vista del endurecimiento por precipitación, ya que una mayor 

concentración de Zn en solución solida favorece la sobresaturación obtenida 

después del tratamiento de solubilización, por lo tanto, esto hace que aumente el 

potencial para la nucleación de precipitados ricos en Zn durante el envejecimiento 

artificial [39]. Esta condición podría favorecer una mayor magnitud de 

endurecimiento en esta aleación con respecto a la aleación P4. 

 

Para comprender el comportamiento termodinámico de los elementos de aleación 

durante la solidificación, se analizaron los diagramas de distribución de elementos 

obtenidos mediante Thermo-Calc (Figs. 4.2, 4.3, 4.4 y 4.5). Estos diagramas permiten 

identificar la afinidad de cada elemento por las diferentes fases presentes y evaluar 

su permanencia en solución sólida o su participación en la formación de compuestos 

intermetálicos. 

 

Las Figs. 4.2 y 4.3 muestra la distribución de Cu y Mg entre las fases de equilibrio 

para ambas aleaciones. En ambos casos se observa que estos elementos presentan 

una mayor afinidad por la fase Q (AlCuMgSi), permaneciendo asociados a ella en 

un amplio intervalo de temperaturas. Conforme la temperatura aumenta, parte del 

Cu y Mg se redistribuyen hacia la matriz de Al, incrementando progresivamente su 

concentración en solución sólida hasta alcanzar valores máximos a temperaturas 

cercanas a la de solubilización (540°C). Este comportamiento indica que ambos 

elementos pueden incorporarse a la matriz durante el tratamiento de solubilización, 

generando una solución sólida sobresaturada que constituye la condición inicial 

necesaria para el posterior endurecimiento por precipitación. 

 

En la aleación P5 se observa una ligera modificación en la distribución del Cu y Mg 

respecto a la aleación P4, atribuida al incremento en el contenido de Zn. Sin 

embargo, la tendencia general permanece similar, manteniéndose la fase Q como la 

fase principal de acumulación de ambos elementos dentro del intervalo de 

temperaturas correspondiente al estado sólido. Estos resultados sugieren que la 

diferencia en la respuesta mecánica entre ambas aleaciones no depende únicamente 

del Cu y Mg, sino principalmente del mayor contenido de Zn disponible para 

participar en el proceso de precipitación. 
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Figura 4.2 Diagramas de distribución de a) Cu y b) Mg dentro las fases presentes para la aleación 
P4. 

 

a) 

b) 
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Figura 4.3 Diagramas de distribución de a) Cu y b) Mg dentro las fases presentes para la aleación 

P5. 

 

En las Figs. 4.4 y 4.5 se presenta la distribución del Mn y Zn para ambas aleaciones. 

Se observa que el Mn permanece prácticamente en su totalidad asociado a la fase 

Al15Si2 durante casi todo el intervalo de temperaturas analizado, mostrando una 

a) 

b) 
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escasa incorporación a la matriz de Al. Este comportamiento confirma la baja 

solubilidad del Mn en el aluminio y su tendencia a formar compuestos 

intermetálicos estables durante la solidificación.  

 

 
 

 

Figura 4.4 Diagramas de distribución de a) Mn y b) Zn dentro las fases presentes para la aleación 
P4 

a) 

b) 
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Figura 4.5. Diagramas de distribución de a) Mn y b) Zn dentro las fases presentes para la aleación 

P5. 

 

La principal diferencia entre ambas aleaciones se observa en la distribución del Zn, 

mostrada en la Fig. 4.4 b) y Fig. 4.5 b). En ambos casos, el Zn permanece 

mayoritariamente disuelto en la matriz de Al, dentro del intervalo de temperaturas 

a) 

b) 
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correspondiente al tratamiento de solubilización, mientras que únicamente a bajas 

temperaturas se asocia parcialmente con la fase V(AlSiZn)5. 

 

En la aleación P5 se observó un mayor grado de sobresaturación alcanzado después 

de la solubilización, lo cual puede favorecer la nucleación y crecimiento de 

precipitados ricos en Zn durante el envejecimiento artificial. En consecuencia, se 

espera que la aleación P5 presente una mayor respuesta al endurecimiento por 

precipitación. 

 

Para evaluar la evolución de las fases presentes en función de la temperatura, se 

obtuvieron los diagramas de propiedades mediante Thermo-Calc para ambas 

aleaciones. En este tipo de diagramas se observa la fracción en equilibrio de las fases 

estimadas durante el calentamiento, permitiendo identificar su estabilidad térmica, 

las temperaturas aproximadas de disolución y la permanencia de los principales 

constituyentes antes del inicio de la fusión. 

 

En las Figs. 4.6 y 4.7, presentan los diagramas de propiedades calculados para las 

aleaciones P4 y P5 respectivamente. En ambas composiciones, la matriz de aluminio 

es la fase predominante en el estado sólido, representando más del 80 % de la 

fracción en equilibrio. Al aumentar la temperatura hacia la región de solubilización, 

la fracción de las fases intermetálicas disminuye progresivamente, mientras que la 

de la matriz aumenta ligeramente hasta el inicio de la región de líquido. 

 

Entre las fases secundarias se observa que la fase Q(AlMgSi) presenta una fracción 

cercana al 4 % para ambas aleaciones y permanece estable desde temperatura 

ambiente hasta aproximadamente 525 °C. A partir de esta temperatura su fracción 

disminuye rápidamente y desaparece antes de alcanzar la temperatura de líquido. 

Este comportamiento indica que la fase Q presenta una estabilidad intermedia y que 

puede experimentar una redisolución parcial durante el tratamiento de 

solubilización realizado a 540 °C, favoreciendo la adición de Cu y Mg a la matriz de 

aluminio. 

 

Por otra parte, la fase Al15Si2 constituye el intermetálico de mayor estabilidad 

térmica en ambas aleaciones, manteniendo prácticamente constante su fracción 

hasta temperaturas próximas al inicio de la fusión. Este comportamiento confirma 

la elevada estabilidad termodinámica de las fases ricas en Fe, Mn y Si, las cuales 

presentan una baja tendencia a redisolverse durante la solubilización y, por tanto, 

permanecen como partículas intermetálicas después del tratamiento térmico. 
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Figura 4.6. Diagrama de propiedades correspondiente a la aleación P4 en función de la temperatura 

y el % de cantidad de fases. 

 

 

Figura 4.7. Diagrama de propiedades correspondiente a la aleación P5 en función de la temperatura 

y el % de cantidad de fases. 
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En ambas aleaciones también se observa la formación transitoria de la fase Mg2Si a 

temperaturas cercanas a 500 °C. Sin embargo, la estabilidad de esta fase es limitada 

y tiende a desaparecer al aproximarse a la temperatura de solubilización, 

favoreciendo la redistribución del Mg hacia la matriz de aluminio.  

 

Una diferencia relevante entre ambas aleaciones es la cantidad de la fase V(AlSiZn)5, 

para la aleación P5 esta fase presenta una mayor fracción en equilibrio que la 

fracción observada en la aleación P4, lo cual es una consecuencia directa del 

incremento del contenido nominal de Zn. No obstante, dicha fase desaparece a 

temperaturas relativamente bajas, indicando que el Zn disponible puede 

incorporarse dentro de la matriz durante el calentamiento hacia la temperatura de 

solubilización. 

 

El comportamiento observado concuerda con la mayor cantidad de Zn en solución 

sólida analizada en los diagramas de distribución de elementos y esto explica el 

mayor potencial de endurecimiento esperado para la aleación P5 durante el 

envejecimiento artificial. Para ambas aleaciones se observa una secuencia de fases 

muy similar, manteniéndose la matriz de aluminio como la fase predominante y 

observándose la presencia de los compuestos intermetálicos Q(AlCuMgSi), Al15Si2, 

Al2Cu, Al9Fe2Si2, Mg2Si y V(AlSiZn)5. 

 

La simulación termodinámica predice una diferencia en la estabilización de las fases 

ricas en Mn. Por ejemplo, para la aleación P4 se observa la presencia de la fase 

Al3MnSi2 con una fracción aproximada al 2 %, la cual desaparece conforme la 

temperatura aumenta hasta aproximadamente 400 °C. En contraste esta fase no se 

presenta en la aleación P5, donde el Mn permanece principalmente asociado a la fase 

Al15Si2 durante todo el intervalo de temperaturas analizado, lo que indica que el 

incremento en el contenido de Zn no modifica significativamente las fases de 

equilibrio que contienen Mn en el intervalo de temperaturas analizado. Sin embargo, 

el incremento en el contenido de Zn modifica la distribución relativa de las fases 

presentes y la cantidad de Zn disponible en solución sólida, lo que puede modificar 

la distribución del Mn entre las fases intermetalicas presentes en cada aleación. Esto 

repercute posteriormente sobre el proceso de precipitación y la respuesta al 

envejecimiento artificial. 

 

Los diagramas de propiedades muestran que la temperatura de solubilización 

seleccionada de 540 °C se localiza dentro de una región donde la matriz de aluminio 

es una fase estable, mientras que varias de las fases secundarias experimentan una 
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disminución importante de su fracción en equilibrio. Esto tienden a favorecer la 

redisolución de elementos como Cu, Mg y Zn hacia la matriz, generando una 

solución sólida sobresaturada que constituye el punto de partida para el tratamiento 

térmico de envejecimiento artificial. 

 

 

4.3 Evaluación mecánica. 

Con el propósito de evaluar la respuesta mecánica al endurecimiento por 

precipitación de las aleaciones prototipo P4 y P5, se obtuvieron inicialmente los 

valores de dureza en probetas sometidas a un envejecimiento natural después del 

tratamiento de solubilización, con el fin de establecer el estado inicial del material y 

cuantificar el incremento de dureza asociado solo a la precipitación a temperatura 

ambiente. Posteriormente, se determinaron los valores de dureza Vickers y esfuerzo 

máximo de tensión en probetas sometidas a distintas condiciones de tiempo y 

temperatura durante el envejecimiento artificial. Los valores obtenidos permitieron 

analizar el grado de endurecimiento por precipitación en función del tiempo y la 

temperatura de envejecimiento artificial. 

 

La Fig. 4.8 presenta la variación de la dureza Vickers de las aleaciones P4 y P5 en 

función del tiempo transcurrido después del temple (condición de envejecimiento 

natural). Los resultados observados muestran un incremento progresivo de la 

dureza en ambas aleaciones, evidenciando la ocurrencia del endurecimiento por 

envejecimiento natural. 

 

La aleación P4 Fig. 4.8 a), presentó un aumento de dureza desde 84 HV, en condición 

de temple, hasta aproximadamente 125 HV después de 70 días, lo que representa un 

incremento cercano al 49 % en la dureza de la aleación. Por su parte, la aleación P5 

incrementó su dureza de 87 HV hasta valores de aproximadamente 134 HV, 

correspondientes a un aumento cercano al 54%. Para ambas aleaciones se observó 

una etapa inicial de rápido endurecimiento hasta aproximadamente 28 días, 

después, los valores de dureza tienden a estabilizarse. Este tipo de relaciones se han 

reportado en otras aleaciones con contenidos de 4 % de Zn, donde se observó un 

incremento de 80 HV a 120 HV después de 70 días de envejecimiento natural. 

  

La aleación P5 Fig. 4.8 b), exhibió valores de dureza superiores a la P4 durante casi 

todo el periodo evaluado, alcanzando una mayor dureza. Este comportamiento 

sugiere que su mayor contenido de Zn favoreció la formación de agrupamientos de 
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soluto y precipitados nanométricos durante el envejecimiento natural, 

incrementando la resistencia al movimiento de dislocaciones y la dureza del material 

[3].  

 
 

 

Figura 4.8. Curva de valores promedio de dureza Vickers evaluadas por semana para la aleación a) 

P4 y b) P5. 
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Los resultados obtenidos indican que ambas aleaciones P4 y P5 poseen una marcada 

susceptibilidad al envejecimiento natural, por lo que el tiempo transcurrido entre el 

temple y los tratamientos posteriores constituye una variable relevante que debe 

considerarse durante la interpretación de los resultados de envejecimiento artificial.  

 

Las Figs. 4.9 y 4.10 presentan las curvas experimentales de dureza obtenidas para las 

aleaciones P4 y P5 respectivamente después de los tratamientos de envejecido 

artificial a diferentes temperaturas. En ellas se observa el comportamiento 

característico del endurecimiento por precipitación, en el cual la dureza aumenta de 

forma progresiva durante las primeras etapas del envejecimiento hasta alcanzar un 

valor máximo, seguido de una disminución gradual asociada al sobreenvejecimiento 

del material. Este comportamiento es consecuencia de la evolución de los 

precipitados endurecedores presentes en la matriz de aluminio, cuya nucleación, 

crecimiento y engrosamiento modifican la resistencia al movimiento de 

dislocaciones, influyendo directamente en la respuesta mecánica de la aleación [6]. 

 

Particularmente en la aleación P4 (ver Fig. 4.9), el tratamiento a 195 °C produjo la 

cinética de endurecimiento más rápida; sin embargo, el incremento acelerado de la 

difusión favoreció también la aparición temprana del sobreenvejecimiento, 

limitando el mantenimiento de la dureza máxima durante tiempos prolongados. 

Este comportamiento concuerda con la teoría del endurecimiento por precipitación, 

donde temperaturas elevadas aceleran tanto la formación como el crecimiento de los 

precipitados [20]. 

 

Las curvas correspondientes a la aleación P5 mostradas en la Fig. 4.10 presentan la 

misma tendencia general observada en la aleación P4; sin embargo, se distingue una 

respuesta de endurecimiento más rápida y una mayor dureza alcanzada durante las 

primeras etapas del envejecimiento. Para las temperaturas de 165 °C, 180 °C y 195 

°C, el incremento de la dureza ocurre prácticamente desde la primera hora de 

tratamiento, alcanzándose valores superiores a 150 HV en tiempos menores que en 

la aleación P4.  

 

La reducción del tiempo requerido para alcanzar la dureza máxima indica una 

aceleración de la cinética de precipitación, atribuida al mayor contenido de Zn 

presente en la aleación P5. De acuerdo con la simulación termodinámica presentada 

anteriormente, esta aleación posee una mayor cantidad de Zn disponible en solución 

sólida después de la solubilización, condición que favorece la nucleación de 

precipitados endurecedores durante el envejecimiento artificial [17]. 
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Figura 4.9. Curvas de valores obtenidos experimentalmente de micro dureza para la aleación P4 en 

función del tiempo y la temperatura del proceso de envejecido artificial. 

 

 

Figura 4.10. Curvas de valores obtenidos experimentalmente de micro dureza para la aleación P5 en 

función del tiempo y la temperatura del proceso de envejecido artificial. 
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La comparación entre ambas aleaciones muestra que el incremento del contenido de 

Zn no modifica el mecanismo general de endurecimiento, pero acelera la cinética de 

precipitación. En consecuencia, la aleación P5 alcanza durezas similares a la P4 en 

tiempos de envejecimiento significativamente menores, especialmente en las 

temperaturas de 180 °C y 195 °C. 

 

Si comparamos las curvas a 150 °C es claro que el tiempo en el que aparece el pico 

de máximo endurecimiento disminuye de 40 h a 25 h cuando el contenido de Zn se 

incrementa de 2 % a 5 %. Esto es congruente con otro estudio donde se reportó el 

pico de máximo endurecimiento a 4 h en una aleación con un contenido de 8 % de 

Zn envejecida también a baja temperatura [40]. Por lo tanto, los resultados del 

presente trabajo confirman que el aumento del contenido de Zn en este tipo de 

aleaciones favorece la cinética de precipitación sin alterar el mecanismo general del 

endurecimiento. 

 

Se observó que algunas curvas experimentales presentan fluctuaciones locales 

alrededor de la tendencia general de endurecimiento. Estas variaciones son comunes 

en mediciones de dureza debido a la heterogeneidad microestructural característica 

de los materiales endurecidos por precipitación [41]. 

 

Con el propósito de complementar la evaluación mecánica de las aleaciones 

prototipo, se realizaron ensayos de tensión para las diferentes condiciones de 

envejecido artificial. El esfuerzo máximo obtenido para cada condición permitió 

analizar la influencia del tratamiento térmico sobre la resistencia mecánica y 

comparar su comportamiento con la evolución observada en la dureza. En las Figs. 

4.11 y 4.12 se presenta los valores del esfuerzo máximo en función del tiempo de 

envejecimiento para las aleaciones P4 y P5, respectivamente.  

 

En ambas aleaciones se observa una tendencia general al incremento del esfuerzo 

máximo durante las primeras etapas del envejecimiento, seguida por una 

disminución para tiempos prolongados, comportamiento que coincide con la 

evolución observada en las curvas de dureza y confirma el efecto del 

endurecimiento por precipitación sobre la resistencia mecánica del material. Para la 

aleación P4 se observaron valores máximos de 160 MPa a 225 MPa, mientras que 

para P5 el intervalo fue de 185 MPa a 215 MPa. Lo anterior represento un incremento 

en la resistencia de las aleaciones de entre el 70 % y el 135 % para P4 y de entre el 

70% y el 95 % para P5, comparados con los valores de las aleaciones en estado de 

colada. 
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Figura 4.11. Curvas de valores obtenidos experimentalmente para el esfuerzo máximo en el ensayo 

de tensión para la aleación P4 en función del tiempo y la temperatura del proceso de envejecido 

artificial. 

 

 

Figura 4.12. Curvas de valores obtenidos experimentalmente para el esfuerzo máximo en el ensayo 

de tensión para la aleación P5 en función del tiempo y la temperatura del proceso de envejecido 

artificial. 
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Se observó que a diferencia a de la aleación P4, en la aleación P5 el incremento del 

esfuerzo máximo ocurre en tiempos menores para las temperaturas más elevadas de 

envejecimiento, indicando una respuesta cinética más rápida. Aunque existe 

dispersión entre algunos valores experimentales, la tendencia general confirma que 

el aumento del contenido de Zn favorece una respuesta mecánica más acelerada, en 

concordancia con las curvas de dureza obtenidas previamente. 

 

Lo anterior coincide con lo reportado en otros estudios donde se ha concluido que 

la cinética del envejecimiento está controlada por la difusión de los átomos del 

soluto, la cual varía considerablemente con la temperatura de envejecimiento. 

Cuanto mayor sea la temperatura de envejecimiento, más fácil será la migración de 

los átomos del soluto y menor el tiempo de envejecimiento para alcanzar el valor 

máximo [42]. 

 

A diferencia de las curvas de dureza, los resultados de tensión presentan una mayor 

dispersión experimental. Este comportamiento es esperado debido a que el ensayo 

de tensión evalúa la respuesta global del material y puede verse influenciado por 

factores como pequeñas variaciones microestructurales, defectos de fundición, 

porosidad o heterogeneidades presentes en las probetas, además de las variaciones 

inherentes al propio ensayo [43,44]. Sin embargo, se puede observar que, para ambas 

aleaciones, la evolución del esfuerzo máximo presenta una correspondencia general 

con las curvas de dureza. En ambas propiedades mecánicas se observa un 

incremento durante las primeras etapas del envejecimiento, asociado con la 

formación y evolución de precipitados endurecedores, seguido de una disminución 

atribuida al sobreenvejecimiento. Esta concordancia indica que ambas propiedades 

reflejan los cambios microestructurales asociados con el proceso de endurecimiento 

por precipitación. 

 

Con el propósito de contextualizar los valores obtenidos para las aleaciones 

prototipo, los resultados se compararon con propiedades mecánicas reportadas para 

aleaciones de aluminio de uso industrial. Para la aleación AA6061 se han reportado 

valores de dureza de aproximadamente 52 HV después del tratamiento de 

solubilización, que aumentaron hasta 105 HV después del envejecimiento a 200 °C, 

lo que representa un incremento aproximado del 102 % [45]. Para la aleación AA7075 

se han reportado valores de dureza de aproximadamente 88 HV después del temple, 

que aumentaron hasta 180 HV después de 24 h de envejecimiento a 120 °C, 

equivalente a un incremento aproximado del 105 % [46]. Asimismo, para esta 

aleación se ha reportado un incremento de la resistencia máxima a la tensión de 429 
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MPa después del tratamiento de solución hasta 580 MPa después del 

envejecimiento, correspondiente a un incremento aproximado del 35 % [47]. 

 

En comparación con estos valores de referencia, las aleaciones P4 y P5 alcanzaron 

incrementos de dureza y resistencia mecánica que muestran que su respuesta al 

envejecimiento por precipitación se encuentra dentro de un intervalo comparable 

con el reportado para algunas aleaciones de aluminio de uso industrial. Estos 

resultados evidencian el potencial de las aleaciones prototipo estudiadas para 

alcanzar niveles de propiedades mecánicas competitivos con los de algunas 

aleaciones comerciales. 

 

Aunque las curvas experimentales de dureza permiten identificar claramente la 

evolución del endurecimiento por precipitación, algunas de ellas presentan 

fluctuaciones locales asociadas a la dispersión experimental inherente al ensayo. 

Estas variaciones dificultan la determinación directa de los parámetros cinéticos 

requeridos por el modelo JMAK, particularmente la fracción transformada, el 

exponente de Avrami y el tiempo de máximo endurecimiento. 

 

Con el propósito de obtener funciones continuas que representaran mejor la 

tendencia física del proceso de endurecimiento y que a su vez permitiera aplicar el 

modelo cinético JMAK, fue necesario realizar un ajuste matemático previo de las 

curvas experimentales de dureza obtenidas para ambas aleaciones. En las Figs. 4.13 

y 4.14, se presenta las curvas después de un ajuste mediante regresión polinomial 

por mínimos cuadrados, el cual reproduce satisfactoriamente la evolución general 

de las curvas experimentales, eliminando las fluctuaciones locales sin modificar la 

tendencia característica del endurecimiento por precipitación. 

 

En la Fig. 4.13 se observa que el ajuste reproduce adecuadamente la evolución del 

endurecimiento por precipitación en la aleación P4 para las cuatro temperaturas de 

envejecimiento evaluadas. Las curvas conservan el incremento inicial de la dureza, 

el desarrollo de un máximo asociado al estado de envejecimiento pico y la tendencia 

hacia el sobreenvejecimiento para tiempos mayores. Asimismo, el ajuste elimina las 

pequeñas oscilaciones presentes en los datos experimentales sin modificar el 

comportamiento global del material. 
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Figura 4.13. Curvas de valores obtenidos mediante ajuste de función polinomial de micro dureza para 

la aleación P4 en función del tiempo y la temperatura del proceso de envejecido artificial. 

 

 

Figura 4.14. Curvas de valores obtenidos mediante ajuste de función polinomial de micro dureza para 

la aleación P5 en función del tiempo y la temperatura del proceso de envejecido artificial. 
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4.4 Modelado matemático. 

Con el propósito de estimar el grado de endurecimiento por precipitación de las 

aleaciones P4 y P5, se aplicó el modelo Johnson-Mehl-Avrami-Kolmogorov (JMAK) 

a las curvas de dureza obtenidas mediante el ajuste polinomial, siguiendo el 

procedimiento descrito en el Capítulo 3. Previamente, la adecuación de las curvas 

experimentales mediante la regresión cuadrática se evaluó a partir de los parámetros 

St, Sr, Sy, Sxy y r2 de acuerdo con las ecuaciones 3.6 – 3.10. En todos los casos, se 

cumplió el criterio Sr < St, mientras que los valores de r2 se encontraron entre 93.82 

% y 98.97 %, lo que indica una adecuada representación de la tendencia experimental 

mediante el ajuste polinomial. A partir de estas curvas ajustadas se obtuvieron los 

valores de dureza empleados posteriormente en la aplicación del modelo JMAK. 

 

Las Figs. 4.15 y 4.16 muestran la representación lineal del modelo JMAK para las 

aleaciones P4 y P5, respectivamente, obtenida a partir de los valores de la fracción 

calculados con las curvas de dureza ajustadas. La linealidad observada en las 

distintas temperaturas indica que el modelo describe adecuadamente la evolución 

del endurecimiento por precipitación dentro del intervalo experimental evaluado. 

En la Tabla 4.1 se presentan las ecuaciones de las pendientes y sus coeficientes de 

correlación obtenidas a partir de las gráficas de las Figs. 4.15 y 4.16. 

 

En la aleación P4 (Fig. 4.15) se observa una adecuada relación lineal para las cuatro 

temperaturas de envejecimiento, obteniéndose coeficientes de determinación (R2) 

superiores a 0.89. Estos resultados indican que la transformación puede describirse 

satisfactoriamente mediante el modelo JMAK dentro del intervalo analizado. La 

pendiente de cada recta corresponde al exponente de Avrami (n), cuyo valor varía 

con la temperatura, lo que sugiere modificaciones en la cinética del proceso de 

precipitación conforme aumenta la temperatura de envejecimiento [11]. 

 

Para la aleación P5 (Fig. 4.16) también se obtuvo una buena linealidad, observándose 

coeficientes de determinación superiores a 0.92 y alcanzando valores cercanos a la 

unidad para las temperaturas de 180 °C y 195 °C. Estos resultados indican que el 

modelo JMAK describe de forma más consistente la evolución cinética del 

endurecimiento en esta aleación, lo que puede atribuirse a una evolución más 

homogénea del proceso de precipitación favorecida por el mayor contenido de Zn. 
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Figura 4.15.  Gráfico de log(ln(1/(1−He))) vs ln(t) que muestra la adecuación de la ecuación JMAK 

al grado de transformación para la aleación P4. 

 

 

Figura 4.16. Gráfico de log(ln(1/(1−He))) vs ln(t) que muestra la adecuación de la ecuación JMAK 

al grado de transformación para la aleación P5. 
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Tabla 4.1 Ecuaciones de las pendientes y sus coeficientes de  

correlación para las gráficas de las Figs. 4.15 y 4.16. 

Aleación Temperatura 
Ecuación de la 

pendiente 
R2 

P4 

150 °C y = 0.7021x - 0.651 0.9433 

165 °C y = 0.5261x + 0.1343 0.9512 

180 °C y = 0.4705x + 0.1916 0.9196 

195 °C y = 0.4319x + 0.4989 0.8926 

Aleación Temperatura 
Ecuación de la 

pendiente 
R2 

P5 

150 °C y = 0.6203x - 0.4397 0.9303 

165 °C y = 0.8001x + 0.0123 0.9289 

180 °C y = 1.3239x - 0.1769 0.9894 

195 °C y = 1.7513x + 0.6668 0.995 

 

A partir de las líneas de tendencia graficadas en las Figs. 4.15 y 4.16 del ajuste lineal 

se obtiene una ecuación del tipo: 

 

                                                                        𝑦 = 𝑚𝑥 + 𝑏                                                              (4.1) 

 

Donde, la pendiente (m) corresponde al exponente de Avrami (n). Despejando x de 

la ecuación (4.1) se obtiene x = b/n y aplicando el antilogaritmo a el resultado de 

este despeje, se obtiene el valor de tc, que es una constante dependiente del tiempo. 

De esta manera, se obtuvieron las ecuaciones particulares para las aleaciones P4 y 

P5 respectivamente: 

 

             𝑡𝑐 = exp (
162330

𝑅𝑇
− 44.401)   (4.2)                  𝑡𝑐 = exp (

79152

𝑅𝑇
− 21.143)   (4.3) 

 

La constante característica de transformación (tc), calculada a partir de los ajustes 

lineales obtenidos disminuyó conforme aumentó la temperatura de envejecimiento 

en ambas aleaciones, indicando una aceleración de los procesos de precipitación. 

 

Las Figs. 4.17 y 4.18 presentan la relación entre ln (tc) vs 1000/RT, cuya pendiente 

permite determinar la energía de activación aparente (Q) asociada al proceso de 

endurecimiento por precipitación. En ambas aleaciones se observó un 

comportamiento aproximadamente lineal, consistente con la dependencia tipo 

Arrhenius propuesta por el modelo cinético JMAK. Los valores de la energía de 
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activación para el proceso de precipitación en las aleaciones P4 y P5 fueron de 162.33 

kJ/mol y 79.15 kJ/mol respectivamente. Los coeficientes de determinación 

obtenidos (R2= 0.927 para P4 y R2=0.797 para P5), indican una adecuada 

representación de la variación del tiempo característico con la temperatura. Los 

valores obtenidos son similares a los reportados en otras aleaciones de aluminio. Por 

ejemplo, en una   aleación con la siguiente composición: Al - 1.4 %Si - 0.9 % Mg - 0.9 

% Cu, se reportó un valor de 58.8 kJ/mol asociado a la energía para la difusión de 

vacancias de Mg [6]. Mientras que en aleaciones de la serie 6061 (Al - 0.5 % Si – 1 % 

Mg - 0.2 % Cu), se encontraron valores 70.2 kJ/mol y para aleaciones fundidas A356 

y A357 con altos contenidos de Si, se reportaron energías de activación de 130 y 137 

kJ/mol respectivamente [6]. 

 

La mayor energía de activación de la aleación P4 indica que el proceso de 

precipitación presenta una cinética más lenta que requiere de mayor tiempo para 

alcanzar el máximo endurecimiento. Este comportamiento coincide con las curvas 

experimentales de dureza (Figs. 4.7 y 4.8), donde se observa que el endurecimiento 

en P4 se desarrolla en intervalos de tiempos amplios. En contraste, la aleación P5 

presento una energía de activación menor, lo que favorece una precipitación más 

rápida y, por tanto, un incremento acelerado de las propiedades mecánicas, reflejado 

en curvas de endurecimiento más estrechas y en tiempos menores para alcanzar la 

máxima dureza. 

 

 

Figura 4.17. Gráfico de ln (tc) vs 1000/RT y el grado de ajuste R2 para la aleación P4. 
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Figura 4.18. Gráfico de ln (tc) vs 1000/RT y el grado de ajuste R2 para la aleación P5. 

 

A partir de la pendiente de cada recta de las gráficas pasadas se determinaron los 

valores del exponente n de Avrami, cuya dependencia con la temperatura se puede 

determinar graficando el valor de n vs. 1000/T, como se muestra en las Figs. 4.19 y 

4.20. 

 

 

Figura 4.19. Gráfico de n vs 1000/T y el grado de ajuste R2 para la aleación P4. 
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Figura 4.20. Gráfico de n vs 1000/T y el grado de ajuste R2 para la aleación P5. 

 

La pendiente obtenida de estas últimas gráficas describe adecuadamente la relación 

entre el exponente de Avrami (n) y la temperatura (T) mediante la siguiente 

ecuación: 

 

                                                                        𝑛 = 𝐴 +
𝐵

𝑇
                                                                (4.4) 

 

Los valores del exponente de Avrami (n), obtenidos a partir de las pendientes 

mostradas en las Figs. 4.21 y 4.22, se ubicaron entre 0.43 y 0.70 para la aleación P4 y 

entre 0.62 y 1.75 para la aleación P5. Estos resultados demuestran que la cinética de 

precipitación depende de la temperatura y la composición química. La mayor 

variabilidad en P5 indica una mayor sensibilidad a cambios de temperatura, 

atribuida a su mayor contenido de Zn. 

 

Para investigar el efecto de la temperatura de envejecimiento sobre la dureza 

máxima para cada aleación, se grafica ln (Hs -Hi) vs 1000/T como se muestra en las 

Fig. 4.19 y Fig. 4.20. De la linealización de la ecuación del gráfico de ln (Hs -Hi) vs 

1000/T, se puede deducir la siguiente ecuación para el máximo endurecimiento: 

 

                                                          𝐻𝑠 =  𝐻𝑖 + exp 𝑏 exp (
𝑚

𝑇
)                                                  (4.5) 
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Figura 4.21. Gráfico de ln(Hs-Hi) vs 1000/T y el grado de ajuste R2 para la aleación P4. 

 

 

Figura 4.22. Gráfico de ln(Hs-Hi) vs 1000/T y el grado de ajuste R2 para la aleación P5. 
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Para determinar el tiempo necesario para alcanzar la dureza máxima en cada 

aleación se grafica ln (T) vs ln (tmax) como se muestra en las Figs 4.21 y 4.22 para las 

aleaciones P4 y P5 respectivamente. Utilizando la ecuación de la pendiente de la 

gráfica de ln (T) vs ln (tmax), se obtiene la siguiente ecuación que nos permite calcular 

el tiempo para alcanzar el máximo endurecimiento en ambas aleaciones: 

 

     𝑃4:                                                                 𝑡𝑚𝑎𝑥 =  (
470.31

𝑇
)

32.89

                                      (4.6) 

 

 

      𝑃5:                                                           𝑡𝑚𝑎𝑥 =  (
467.40

𝑇
)

33.11

                                           (4.7) 

 

La reducción del tiempo necesario para alcanzar la dureza máxima (tmax), 

determinada a partir de las relaciones mostradas en las Figs. 4.23 y 4.24, confirma 

que temperaturas más elevadas favorecen una cinética de endurecimiento más 

rápida debido al incremento de la movilidad atómica y de los procesos difusivos [9]. 

 

 

Figura 4.23. Gráfico de ln (T) vs ln (tmax) y el grado de ajuste R2 para la aleación P4. 
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Figura 4.24. Gráfico de ln (T) vs ln (tmax) y el grado de ajuste R2 para la aleación P5. 

 

Para la validación del modelo se aplicó la ecuación JMAK modificada para procesos 

de endurecimiento por precipitación donde se tomaron valores aleatorios para el 

tiempo: 

 

                                                                𝐻𝑒 = 1 − 𝑒𝑥𝑝 [− (
𝑡

𝑡𝑐
)

𝑛

]                                                (4.8) 

 

donde 𝑡 corresponde al tiempo de envejecimiento, 𝑡𝑐 es una constante dependiente 

de la temperatura y 𝑛 representa el exponente de Avrami, asociado a los mecanismos 

de nucleación y crecimiento de precipitados.  

 

Finalmente, combinando las ecuaciones (4.2), (4.4) y (4.5), se obtuvo una expresión 

general para calcular la dureza en función del tiempo y de la temperatura de 

envejecimiento para cada una de las aleaciones estudiadas: 

 

P4:      𝐻𝑡 = 𝐻𝑖 + 43.85 𝑒𝑥𝑝 (
194.2

𝑇
) 𝑥 (1 − 𝑒𝑥𝑝 (

𝑡

exp((
162330

𝑅𝑇
)−44.401)

)

−2.0629+(
1154.7

𝑇
)

) (4.9) 
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P5:  𝐻𝑡 = 𝐻𝑖 + 37.83 𝑒𝑥𝑝 (
273.1

𝑇
) 𝑥 (1 − 𝑒𝑥𝑝 (

𝑡

exp((
79152

𝑅𝑇
)−21.143)

)

−12.685+(
−5143.3

𝑇
)

) (4.10) 

 

A partir de estas ecuaciones se calculan los valores teóricos de dureza tras el 

envejecido en los tiempos aplicados. Estos resultados junto con los resultados 

experimentales se grafican de manera conjunta como se observa en las Fig.4.25 a la 

Fig. 4.32. Los resultados obtenidos mediante la aplicación del modelo Johnson-Mehl-

Avrami-Kolmogorov (JMAK) mostraron una buena concordancia con la evolución 

experimental de la dureza para ambas aleaciones, como lo indican los elevados 

coeficientes de determinación obtenidos en los ajustes lineales. Esto sugiere que la 

evolución del endurecimiento observado durante el envejecimiento artificial en las 

aleaciones estudiadas puede describirse adecuadamente mediante un proceso 

cinético controlado por fenómenos de nucleación y crecimiento de precipitados 

descrito con el modelo JMAK [6,26]. 

 

Es importante señalar que el modelo JMAK empleado en este trabajo se aplicó para 

representar la etapa de incremento de dureza asociada con el endurecimiento por 

precipitación. Para la determinación de los parámetros cinéticos del modelo se 

consideraron los seis primeros tiempos de envejecimiento de cada condición 

experimental, mientras que se excluyeron los dos últimos puntos, correspondientes 

al valor máximo de dureza y al punto posterior a este. Esta selección se realizó 

debido a que, a partir del máximo de dureza, algunas condiciones experimentales 

presentaron una disminución de la dureza asociada con el sobreenvejecimiento. La 

exclusión de estos puntos se relaciona con el alcance de la formulación clásica de 

JMAK, la cual describe una fracción transformada que aumenta con el tiempo y se 

aproxima asintóticamente a la unidad, por lo que no permite representar 

directamente la disminución posterior de las propiedades mecánicas.  

 

En consecuencia, el modelo se aplicó únicamente en el intervalo correspondiente a 

la etapa de endurecimiento, mientras que los puntos asociados con el máximo y el 

posterior descenso de dureza se conservaron como parte de los resultados 

experimentales y fueron considerados en el análisis del comportamiento de las 

aleaciones. Por lo tanto, los valores de dureza estimados mediante JMAK 

representan la etapa de endurecimiento por precipitación y no la evolución completa 

de la dureza durante el envejecimiento artificial. 
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Figura 4.25. Comparación entre la dureza experimental y la dureza estimada por el modelo JMAK 

para la aleación P4 durante el envejecimiento artificial a 150 °C. 

 

 

Figura 4.26. Comparación entre la dureza experimental y la dureza estimada por el modelo JMAK 

para la aleación P4 durante el envejecimiento artificial a 165 °C. 
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Figura 4.27. Comparación entre la dureza experimental y la dureza estimada por el modelo JMAK 

para la aleación P4 durante el envejecimiento artificial a 180 °C. 

 

 

Figura 4.28. Comparación entre la dureza experimental y la dureza estimada por el modelo JMAK 

para la aleación P4 durante el envejecimiento artificial a 195 °C. 
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Figura 4.29. Comparación entre la dureza experimental y la dureza estimada por el modelo JMAK 

para la aleación P5 durante el envejecimiento artificial a 150 °C. 

 

 

Figura 4.30. Comparación entre la dureza experimental y la dureza estimada por el modelo JMAK 

para la aleación P5 durante el envejecimiento artificial a 165 °C. 
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Figura 4.31. Comparación entre la dureza experimental y la dureza estimada por el modelo JMAK 

para la aleación P5 durante el envejecimiento artificial a 180 °C. 

 

 

Figura 4.32. Comparación entre la dureza experimental y la dureza estimada por el modelo JMAK 

para la aleación P5 durante el envejecimiento artificial a 195 °C. 
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4.5 Evaluación del grado de correlación entre los valores de dureza 

experimentales y los estimados mediante el modelado matemático. 

Con el propósito de evaluar la correspondencia entre los valores de dureza 

obtenidos experimentalmente y los valores estimados mediante el modelo JMAK, se 

realizó un análisis estadístico para las aleaciones P4 y P5 a las temperaturas de 

envejecimiento de 150 °C, 165 °C, 180 °C y 195 °C. La evaluación consideró el análisis 

de la relación lineal entre ambas variables y su significancia estadística mediante el 

análisis de varianza (ANOVA), así como el cálculo de los coeficientes de correlación 

de Pearson y Spearman. 

 

Estos análisis permitieron valorar la relación entre la respuesta experimental y la 

estimada por el modelo desde diferentes perspectivas estadísticas, considerando 

tanto la intensidad y la dirección de la asociación lineal como la tendencia de 

variación conjunta de los datos. El coeficiente de Pearson se empleó para cuantificar 

el grado de asociación lineal entre los valores experimentales y los estimados, 

mientras que el coeficiente de Spearman, al ser un coeficiente no paramétrico basado 

en rangos, permitió evaluar la existencia de una relación monotónica sin depender 

del supuesto de normalidad de los datos [34]. La utilización conjunta de ambos 

coeficientes permitió evaluar la correspondencia entre los resultados experimentales 

y los estimados mediante el modelo JMAK desde perspectivas complementarias, 

considerando tanto la asociación lineal como la tendencia conjunta de los datos. Por 

ello, el cálculo de ambos coeficientes se consideró complementario y no como una 

aplicación indistinta de dos pruebas equivalentes. 

 

Como representación de los resultados obtenidos, en la Fig. 4.33 se presentan las 

líneas ajustadas correspondientes a las aleaciones P4 y P5 a 165 °C. Asimismo, en las 

Tablas 4.2 y 4.3 se muestran los respectivos análisis de varianza de la regresión, 

mediante los cuales se evaluó la significancia estadística de la relación lineal entre 

ambas variables. 
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Figura 4.33 Gráficas de línea ajustada entre los valores de dureza experimental y los estimados por 

el modelo a 165 °C para aleación a) P4 y b) P5. 

 

Tabla 4.2 Análisis de varianza de la regresión lineal entre los valores de dureza experimental y 

estimados para la aleación P4 a 165 °C 

 

 

 

 

 

 

 

Tabla 4.3 Análisis de varianza de la regresión lineal entre los valores de dureza experimental y 

estimados para la aleación P5 a 165 °C. 

Fuente GL SC MC F P 

Regresión 1 1526.93 1526.93 358.91 0.000 

Error 6 25.53 4.25     

Total 7 1552.46       

 

La relación entre los valores de dureza experimental y los estimados mediante el 

modelo mostró un comportamiento lineal positivo para ambas aleaciones en las 

cuatro temperaturas de envejecimiento. Para la aleación P4, el coeficiente de 

determinación ajustado (𝑅𝑎𝑗
2 ) fue de 92.8 %, 92.9 %, 89.4 % y 68.5 % a 150 °C, 165 °C, 

180 °C y 195 °C, respectivamente. En P5, los valores correspondientes fueron de 91.4 

%, 98.1 %, 89.5 % y 92.6 %. 

Fuente GL SC MC F P 

Regresión 1 467.330 467.330 93.25 0.000 

Error 6 30.068 5.011     

Total 7 497.399      

b) a) 
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La principal diferencia entre ambas aleaciones se observó a 195 °C. Mientras que P5 

mantuvo un 𝑅𝑎𝑗
2  de 92.6 %, P4 presentó una disminución hasta 68.5 %, lo que 

evidencia una mayor dispersión de los valores experimentales respecto de la 

tendencia estimada por el modelo para esta última condición. Por otra parte, a 165 

°C ambas aleaciones presentaron un ajuste elevado, con de 92.9 % para P4 y 98.1 % 

para P5. Para esta condición, el análisis de varianza de la regresión mostró una 

relación estadísticamente significativa entre las durezas experimental y estimada, 

con F = 93.25 y P < 0.001 para P4, y F = 358.91 y P < 0.001 para P5. 

 

En conjunto, los resultados indican que existe una relación lineal estadísticamente 

significativa entre los valores experimentales y estimados en las condiciones 

estudiadas. Sin embargo, el grado de ajuste varía con la temperatura y la 

composición de la aleación, observándose una mayor estabilidad para P5 y una 

disminución más marcada para P4 a 195 °C. 

 

De manera complementaria, se determinó el coeficiente de correlación de Pearson 

con el propósito de cuantificar la intensidad y dirección de la relación lineal entre 

los valores de dureza experimental y estimados. En la Fig. 4.34 se presentan, de 

manera representativa, los resultados correspondientes a las aleaciones P4 y P5 a 165 

°C. Los valores del coeficiente de correlación obtenidos para las cuatro temperaturas 

de envejecimiento, junto con sus respectivos intervalos de confianza al 95 %, se 

presentan en las Tablas 4.44 y 4.45. 

 

  

Figura 4.34 Correlación de Pearson entre los valores de dureza experimental y estimados para la a) 

aleación P4 y b) aleación P5. 

b) a) 
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Tabla 4.4 Coeficientes de correlación de Pearson e intervalos de confianza al 95 % entre los valores 

de dureza experimental y estimados para la aleación P4. 

Temperatura (°C) r IC 95% 

150 0.969 0.831-0.994 

165 0.969 0.835-0.995 

180 0.954 0.759-0.992 

195 0.854 0.376-0.973 

 

Tabla 4.5 Coeficientes de correlación de Pearson e intervalos de confianza al 95 % entre los valores 

de dureza experimental y estimados para la aleación P5. 

Temperatura (°C) r IC 95% 

150 0.962 0.800-0.993 

165 0.992 0.953-0.999 

180 0.954 0.760-0.992 

195 0.968 0.828-0.994 

 

El análisis de correlación de Pearson mostró asociaciones positivas elevadas entre 

las durezas experimentales y estimadas para ambas aleaciones. En P4, los valores de 

r fueron de 0.969, 0.969, 0.954 y 0.854 para 150 °C, 165 °C, 180 °C y 195 °C, 

respectivamente. En P5, los coeficientes fueron de 0.962, 0.992, 0.954 y 0.968 para las 

mismas temperaturas.  

 

Para P4 se observa una disminución del coeficiente de Pearson al incrementar la 

temperatura, particularmente a 195 °C, donde se obtuvo el menor valor (). En 

contraste, P5 mantuvo valores elevados en todo el intervalo estudiado, con un 

máximo de 0.992 a 165 °C. Los intervalos de confianza muestran que, aunque existe 

una asociación positiva elevada, la incertidumbre de la estimación aumenta en 

algunas condiciones, particularmente en P4 a 195 °C.  

 

En conjunto, los resultados de Pearson son consistentes con el comportamiento 

observado en la regresión lineal, ya que P5 presentó una asociación más estable entre 

las durezas experimental y estimada, mientras que P4 mostró una disminución de 

la correspondencia a 195 °C. Estos resultados indican que el modelo reproduce 

adecuadamente la tendencia lineal de la respuesta experimental, aunque la 
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magnitud del coeficiente de correlación no debe interpretarse por sí sola como una 

medida de exactitud de los valores estimados [34]. Finalmente, se determinó el 

coeficiente de correlación de Spearman como medida complementaria para evaluar 

la relación entre los valores de dureza experimental y estimados a partir del orden 

de las observaciones. En la Fig. 4.35 se presentan, de manera representativa, los 

resultados obtenidos para las aleaciones P4 y P5 a 165 °C, mientras que las Tablas 4.6 

y 4.7 contiene los coeficientes de correlación y sus respectivos intervalos de 

confianza al 95 % para las cuatro temperaturas de envejecimiento evaluadas. 

 

  

Figura 4.35 Correlación de Pearson entre los valores de dureza experimental y estimados para la 

aleación a) P4 y b) P5. 

 

Tabla 4.6 Coeficientes de correlación de Spearman e intervalos de confianza al 95 % entre los valores 

de dureza experimental y estimados para la aleación P4. 

Temperatura (°C) ρ IC 95% 

150 0.976 0.816-0.997 

165 0.738 -0.042-0.959 

180 0.976 0.816-0.997 

195 0.762 0.005-0.964 

 

 

b) a) 
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Tabla 4.7 Coeficientes de correlación de Spearman e intervalos de confianza al 95 % entre los valores 

de dureza experimental y estimados para la aleación P5. 

Temperatura (°C) ρ IC 95% 

150 0.929 0.537-0.991 

165 0.929 0.537-0.991 

180 0.929 0.537-0.991 

195 0.857 0.252-0.980 

 

El coeficiente de correlación de Spearman mostró una asociación positiva entre los 

valores experimentales y estimados para ambas aleaciones; sin embargo, se 

observaron diferencias respecto a los valores obtenidos mediante Pearson. Para P4, 

los valores de ρ fueron de 0.976, 0.738, 0.976 y 0.762 a 150 °C, 165 °C, 180 °C y 195 °C, 

respectivamente. La disminución más importante se presentó a 165 °C, donde el 

coeficiente fue de 0.738 y el intervalo de confianza al 95 % fue de −0.042 a 0.959, lo 

que indica una elevada incertidumbre en la estimación asociada con el número 

reducido de observaciones [34].  

 

Para P5, los coeficientes fueron de 0.929 a 150 °C, 165 °C y 180 °C, y de 0.857 a 195 

°C. A diferencia de P4, P5 presentó una variación más reducida del coeficiente de 

Spearman entre las temperaturas evaluadas. La diferencia entre Pearson y Spearman 

resulta particularmente evidente para P4 a 165 °C, donde Pearson presentó un valor 

de 0.969, mientras que Spearman fue de 0.738. Esto indica que, aunque los datos 

presentan una asociación lineal elevada, el orden relativo de las observaciones no 

mantiene el mismo nivel de correspondencia. En P5, la menor diferencia entre 

ambos coeficientes refleja una relación más consistente entre los valores 

experimentales y estimados. 
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4.6 Caracterización microestructural. 

Se analizó la microestructura de las aleaciones P4 y P5 después de los tratamientos 

de precipitación para correlacionar sus cambios microestructurales con los 

resultados obtenidos en los ensayos mecánicos. La evolución observada refleja la 

influencia de la composición química y de la temperatura sobre el proceso de 

precipitación. 

 

Para ambas aleaciones se seleccionaron micrografías correspondientes a la condición 

de máxima dureza (pico de envejecimiento) y a la condición que presentó el menor 

valor de dureza dentro de las curvas obtenidas para cada temperatura de 

envejecimiento. De acuerdo con los diagramas termodinámicos obtenidos 

previamente, las principales fases susceptibles de precipitar en este intervalo de 

temperaturas son Al₁₅Si₂ y la fase Q (AlCuMgSi), además de una menor fracción 

volumétrica de fases Al₂Cu, Al₉Fe₂Si₂ y V (AlSiZn)₅. 

 

La Fig. 4.36 presenta las micrografías obtenidas por microscopia óptica (MO) de la 

aleación P4 en la condición inicial de solución sólida sobresaturada, inmediatamente 

después del temple. En la matriz de aluminio se observan partículas de segunda fase 

distribuidas de forma heterogénea. Las de mayor tamaño con morfología irregular 

(esferoidal o elipsoidal) se ubican en regiones interdendríticas o límites de grano. 

Estos precipitados corresponden a fases intermetálicas de solidificación o 

remanentes de una solubilización incompleta [8]. Su distribución indica que dichas 

regiones, enriquecidas en elementos de aleación, actúan como sitios preferenciales 

para la nucleación heterogénea durante los procesos de precipitación [3,9]. 

 

La Fig. 4.37 muestra que, después el envejecimiento artificial a 150 °C para diferentes 

tiempos, ambas aleaciones muestran zonas claras o libres de precipitados alrededor 

de algunas partículas de segunda fase. Este comportamiento se atribuye al 

crecimiento de dichas partículas mediante el consumo del soluto disponible en su 

entorno inmediato. Como consecuencia, la matriz se empobrece localmente en 

elementos de aleación, lo que inhibe la nucleación de nuevos precipitados en las 

regiones circundantes. 
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Figura 4.36. Micrografías obtenidas mediante MO a 1000x de las aleaciones a) P4 en condición de 

temple, b) P4 en condición de solubilización prolongada durante 165 h, c) P5 en condición de 

temple d) P5 en condición de solubilización prolongada durante 165 h. 

 

   

   
Figura 4.37. Micrografías obtenidas mediante MO a 1000x de las aleacionesP4 y P5 

a 150 °C, correspondientes a las condiciones de mínima y máxima dureza para cada aleación: 

a) P4 a 4.0 h, b) P4 a 48.0 h, c) P5 a 2.0 h y d) P5 a 5.0 h. 

a) 

a) 

c) 

c) d) 

b)

00 

d) 
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50 μm 

50 μm 
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En las micrografías correspondientes al envejecimiento a 165 °C (Fig. 4.38) se 

identifica una matriz de aluminio que contiene partículas de segunda fase con 

morfologías complejas y bien definidas. Resaltan los precipitados irregulares con 

morfología de “escritura china” o “esqueleto de pescado”, asociados a fases α (Fe, 

Mn) Si formadas durante la solidificación. Estas estructuras son características en 

aleaciones de aluminio fundido que contienen Fe y Si, particularmente al ser 

modificadas con Mn [48].  

 

En la Fig. 4.39 se muestran micrografías para ambas aleaciones envejecidas a 180 °C 

durante diferentes tiempos. Se observan regiones de contraste asociadas a partículas 

de segunda fase o la presencia de precipitados de menor tamaño y distribución 

intergranular. Estos precipitados pueden ser fases metaestables endurecedoras, 

como θ (Al₂Cu), β (Mg₂Si), η (MgZn₂) o fases complejas tipo S (Al₂CuMg), cuya 

nucleación y crecimiento ocurren durante el envejecimiento según lo reportado en 

la literatura [40]. 

 

 

   

   

Figura 4.38. Micrografías obtenidas mediante MO a 1000x de las aleaciones P4 y P5 a 165 °C, 

correspondientes a las condiciones de mínima y máxima dureza para cada aleación: 

a) P4 a 0.5 h, b) P4 a 1.0 h, c) P5 a 0.33 h y d) P5 a 0.66 h. 

 

b) a) 

c) d) 

50 μm 50 μm 
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Figura 4.39. Micrografías obtenidas mediante MO a 1000x de las aleaciones P4 y P5 a 180 °C, 

correspondientes a las condiciones de mínima y máxima dureza para cada aleación: 

a) P4 a 0.33 h, b) P4 a 2.75 h, c) P5 a 0.58 h y d) P5 a 3.5 h. 

 

Las fases intermetálicas ricas en hierro con morfología tipo “escritura china” o 

“esqueleto de pescado” son menos perjudiciales que las morfologías aciculares, ya 

que generan menores concentraciones de esfuerzo y disminuyen la susceptibilidad 

a la formación de grietas [49]. Aunque pueden actuar como sitios de iniciación de 

daño debido a su fragilidad, en concentraciones moderadas su presencia suele 

asociarse con un comportamiento mecánico más favorable [50]. 

 

Después del envejecimiento a 195 °C, las micrografías de ambas aleaciones (Fig. 4.40) 

muestran una redistribución de precipitados, en la que las partículas grandes crecen 

a expensas de las pequeñas, las cuales se disuelven progresivamente. Este proceso 

genera zonas empobrecidas en soluto alrededor de los precipitados remanentes, lo 

que limita la nucleación de nuevas partículas y reduce la efectividad del 

endurecimiento [51]. En términos mecánicos, este estado de sobreenvejecimiento 

provoca una disminución progresiva de la resistencia y dureza del material [52]. 

 

a) 

c) d) 

b) 

50 μm 50 μm 

50 μm 50 μm 
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Figura 4.40. Micrografías obtenidas mediante MO a 1000x de las aleaciones P4 y P5 a 195 °C, 

correspondientes a las condiciones de máxima y mínima dureza para cada aleación: 

a) P4 a 0.16 h, b) P4 a 1.5 h, c) P5 a 1.0 h y d) P5 a 0.41 h. 

 

En contraste, para tiempos de envejecimiento cortos y temperaturas relativamente 

bajas, la difusión atómica es limitada, lo que favorece una elevada tasa de nucleación 

de precipitados finos y coherentes, al tiempo que restringe su crecimiento. La 

microestructura resultante presenta una elevada densidad de partículas 

nanométricas distribuidas uniformemente, las cuales bloquean eficientemente el 

movimiento de las dislocaciones [52]. Este estado es representativo del 

endurecimiento por precipitación efectivo y corresponde al pico de envejecimiento 

de la aleación. 

 

Con el propósito de complementar la caracterización realizada por microscopía 

óptica, se seleccionaron muestras de ambas aleaciones en las condiciones de máxima 

y mínima dureza a 165 °C y 180 °C. Estas temperaturas se eligieron por representar 

condiciones intermedias de envejecimiento con diferencias claramente definidas en 

el comportamiento mecánico. Las muestras seleccionadas se analizaron mediante 

microscopía electrónica de barrido (MEB) para evaluar detalladamente la 

morfología, distribución y composición química local de las partículas de segunda 

fase. Adicionalmente, se realizaron análisis semicuantitativos mediante 

espectroscopia de dispersión de energía de rayos X (EDS) en regiones 

b) 

d) c) 

a) 

50 μm 

50 μm 
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representativas de cada muestra, con el propósito de identificar variaciones locales 

en la concentración de elementos de aleación asociados a posibles precipitados e 

intermetálicos formados durante el envejecimiento. 

 

En la Fig. 4.40 se muestra las micrografías obtenidas mediante MEB para la aleación 

P4 envejecida a 165 °C y 180 °C respectivamente, bajo la condición correspondiente 

del mayor valor de dureza registrado. En estas imágenes se observa la presencia de 

partículas de segunda fase distribuidas heterogéneamente dentro de la matriz de Al. 

En ambas condiciones se presentaron partículas con morfologías irregulares tipo 

“escritura china” que como ya se mencionó anteriormente son características 

particulares de intermetálicos complejos [43,44].  Adicionalmente, el incremento de 

la temperatura de envejecimiento de 165 °C a 180 °C favorece una mayor velocidad 

de difusión atómica y una evolución microestructural más acelerada, promoviendo 

el crecimiento y la redistribución de las partículas presentes en la matriz [2]. 

 

Posteriormente con el propósito de analizar la composición química local de estas 

partículas, se realizaron análisis EDS en regiones representativas de la 

microestructura que se presentan en la Fig. 4.42, continuamente en las Tablas 4.8 y 

4.9 se muestran los resultados de la composición química semicuantitativa 

correspondiente a cada análisis. 

 

   

Figura 4.41. Micrografías obtenidas mediante MEB a 500x de la aleación P4 a) a 165°C durante 1.0 

h y b) a 180°C durante 2.75 h, en la condición de máxima dureza. 

 

a) b) 
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Figura 4.42. Micrografías obtenidas mediante MEB con el análisis químico puntual seleccionado 

mediante EDS en la aleación P4: a) a 165°C durante 1.0 h, b) a 180°C durante 2.75 h. 

 

Tabla 4.8. Composición química semicuantitativa de algunas zonas de la aleación P4 obtenida 

mediante EDS en la condición de 165 °C durante 1.0 h. 

Espectro 
Composición química (% Peso) 

O Al Si K Zn Fe Cu Mg Mn 

EDS - 1 34.74 43.48 20.29 0.41 1.07 - - - - 

EDS - 2 - 63.72 10.41 18.57 - 5.27 2.04 - - 

EDS - 3 - 88.21 3.48 - 2.02 0.87 1.67 0.36 3.39 

EDS - 4 - 88.46 3.64 - 2.44 - 2.24 0.3 2.91 

 

 

Tabla 4.9. Composición química semicuantitativa de algunas zonas de la aleación P4 obtenida 

mediante EDS en la condición de 180 °C durante 2.75 h. 

Espectro 
Composición química (% Peso) 

O Al Si Fe Cu Mg Mn 

EDS -1 - 69.3 8.59 4.43 1.66 0.14 15.87 

EDS - 2 - 58.54 11.12 6.68 1.77 0.41 21.48 

EDS -3 38.48 14.7 34.46 - - 12.37 - 

 

Los análisis EDS realizados en partículas seleccionadas evidenciaron variaciones 

locales en la composición química, con un enriquecimiento principal en Al y Si junto 

a contenidos variables de Fe, Mn, Cu, Mg y Zn. La presencia simultánea de estos 

elementos sugiere la existencia de partículas intermetálicas complejas y de 

heterogeneidades químicas derivadas tanto de la solidificación como del 

envejecimiento artificial [53]. 

 

Spectrum 2 

Spectrum 4 

Spectrum 3 

Spectrum 2 

Spectrum 3 

a) b) 
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Las observaciones experimentales concuerdan con las predicciones termodinámicas 

de Thermo-Calc para la aleación P4, que anticipan la presencia de fases como Al15Si2, 

Al9Fe2Si2, Al2Cu y la fase Q (AlCuMgSi) dentro del intervalo de temperaturas 

estudiado. Aunque el análisis EDS no proporciona una identificación cristalográfica 

definitiva, la composición química local resulta compatible con la presencia de 

partículas complejas enriquecidas en Si, Fe, Cu, Mg y Zn. 

 

Adicionalmente, el incremento de temperatura de envejecimiento de 165 °C a 180 °C 

favorece una mayor velocidad de difusión atómica y una evolución microestructural 

más acelerada, promoviendo el crecimiento y redistribución de las partículas 

presentes en la microestructura. 

 

La Fig. 4.43 muestra las micrografías de MEB de la aleación P5 en la condición de 

máxima dureza a 165 °C y 180 °C, en las cuales se observa la presencia de partículas 

de segunda fase distribuidas heterogéneamente dentro de la matriz de Al. De igual 

manera que con la aleación P4, se observaron partículas con morfologías irregulares 

y ramificadas tipo “escritura china” [44]. 

 

   

Figura 4.43. Micrografías obtenidas mediante MEB a 500x de la aleación P5 a) a 165 °C durante 1.5 

h y b) a 180°C durante 3.5 h en condición de máxima dureza. 

 

Los análisis EDS realizados sobre partículas seleccionadas en la aleación P5 (Fig. 

4.44) evidenciaron composiciones químicas dominadas principalmente por Al y Si, 

acompañadas por cantidades variables de Zn, Mg, Fe, Cu y Mn. En la condición de 

envejecido a 165 °C durante 1.5 h (Tabla 4.10), los espectros EDS - 1 y EDS - 3 

presentaron concentraciones apreciables de Zn, Mg y Mn, lo cual sugiere la 

existencia de regiones localmente enriquecidas asociadas a procesos de precipitación 

a) b) 



Capítulo 4 

89 
 

y a partículas complejas formadas durante el envejecimiento artificial. Asimismo, en 

algunas partículas se detectaron contenidos importantes de Fe y Mn, compatibles 

con intermetálicos estables ricos en Fe-Mn-Si [18]. 

 

   

Figura 4.44. Micrografías obtenidas mediante MEB con análisis químico puntual seleccionado 

mediante EDS en la aleación P5: a) a 165 °C durante 1.5 h, b) a 180°C durante 3.5 h. 

 

Tabla 4.10. Composición química semicuantitativa de algunas zonas de la aleación P5 obtenida 

mediante EDS en la condición de 165 °C durante 1.5 h. 

Espectro 
Composición química (% Peso) 

O Al Si Zn Fe Cu Mg Mn 

EDS -1 - 62.04 10.49 1.71 5.6 1.51 - 18.64 

EDS - 2 30.88 34.49 27.82 2.01 - - 4.8 - 

EDS -3 - 88.67 1.77 5.47 - 1.57 0.31 2.21 

   

 

Tabla 4.11. Composición química semicuantitativa de algunas zonas de la aleación P5 obtenida 

mediante EDS en la condición de 180 °C durante 3.5 h. 

Espectro 
Composición química (% Peso) 

O Al Si Zn Fe Cu Mg Mn 

EDS - 1 - 59.88 11.62 2.62 1.23 1.2 18.91 4.54 

EDS - 2 - 60.27 11.24 1.53 6.29 0.95 - 19.71 

EDS - 3 34.37 17.46 31.5 0.93 - - 15.73 - 

EDS - 4 19.56 45.34 19.73 2.19 - - 13.18 - 

 

Para la condición de envejecimiento a 180 °C durante 3.5 h (Tabla 4.11) se observaron 

composiciones similares, aunque con una distribución más marcada de Mg y Si en 

algunas partículas analizadas. En particular, los espectros EDS-3 y EDS-4 

Spectrum 3 

Spectrum 2 

Spectrum 2 

Spectrum 4 

Spectrum 3 

a) b) 
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presentaron contenidos elevados de O, Si y Mg, lo cual podría estar relacionado con 

oxidación superficial localizada o con regiones enriquecidas en compuestos ricos en 

Mg-Si [54]. Por otro lado, los espectros EDS-1 y EDS-2 mostraron concentraciones 

importantes de Fe y Mn acompañadas por Si, comportamiento consistente con 

partículas intermetálicas complejas de elevada estabilidad térmica. 

 

Las observaciones experimentales presentan concordancia con las predicciones 

termodinámicas obtenidas mediante Thermo-Calc para la aleación P5, donde se 

anticipa la presencia de fases como Q(AlCuMgSi), Al15Si2, Al9Fe2Si2, Al2Cu y la fase 

V(AlSiZn)5. En particular, el mayor contenido de Zn presente en la aleación P5 

favorece la estabilidad de las fases enriquecidas en este elemento.   

 

En comparación con la aleación P4, la aleación P5 presentó una mayor participación 

local de Zn y Mg en las regiones analizadas mediante EDS. Este comportamiento 

podría contribuir al incremento en la respuesta al endurecimiento debido a la 

contribución del Zn y Mg al endurecimiento por solución sólida y a su participación 

en la formación de precipitados secundarios durante el envejecimiento artificial. 

Una vez analizadas las condiciones de máxima dureza, se caracterizaron las 

muestras correspondientes a la condición de mínima dureza envejecidas a 165 °C y 

180 °C, con el propósito de evaluar los cambios microestructurales asociados al 

sobreenvejecimiento y la estabilidad de las fases presentes. 

 

En la Fig. 4.45 se presentan las micrografías de la aleación P4, en ambas condiciones 

(165 °C y 180 °C) persiste la matriz de aluminio con partículas de segunda fase 

distribuidas heterogéneamente. Estas partículas presentan morfologías irregulares 

y ramificadas, típicas de intermetálicos de solidificación retenidos durante el 

tratamiento térmico.  

 

Los análisis EDS de la muestra envejecida a 165 °C durante 0.5 h, Fig. 4.45 a) y Tabla 

4.12, revelaron dos comportamientos diferenciados. El espectro EDS-2 detectó una 

región enriquecida en Al, Si y Mn con un bajo contenido de Fe, sugerente de fases 

del sistema Al-Mn-Si. Por otra parte, el espectro EDS-3 presentó ~20 % en peso de 

Mn, junto con Si, Fe y trazas de Cu, composición consistente con intermetálicos 

estables del tipo α-Al (Fe,Mn)Si. Estas fases han sido ampliamente reportadas en 

aleaciones con Fe, Mn y Si, y destacan por su alta estabilidad térmica debido a su 

baja solubilidad en la matriz de aluminio [50,55]. 
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Figura 4.45. Micrografías obtenidas mediante electrones MEB a 500x de la aleación P4 a) a 165°C 

durante 0.5 h y b) a 180°C durante 0.33 h, en la condición de mínima dureza. 

 

   

Figura 4.46. Micrografías obtenidas mediante MEB con análisis químico puntual seleccionado 

mediante EDS en la aleación P4:  a) a 165 °C durante 0.5 h, b) a 180 °C durante 0.33 h. 

 

 

Tabla 4.12. Composición química semicuantitativa de algunas zonas de la aleación P4 obtenida 

mediante EDS en la condición de 165 °C durante 0.5 h. 

Espectro 
Composición química (% Peso) 

Al Si Zn Fe Cu Mg Mn 

EDS - 2 83.51 3.64 - - - 0.27 7.54 

EDS - 3 64.59 8.69 - 5.16 1.26 - 20.31 

EDS - 4 94.43 1.16 2.3 - 1.59 0.52 - 

EDS - 5 93.78 1.18 1.92 - 1.83 0.55 - 

 

 

a) b) 

a) b) 

Spectrum 5 

Spectrum 4 

Spectrum 3 

Spectrum 4 

Spectrum 3 
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Tabla 4.13. Composición química semicuantitativa de algunas zonas de la aleación P4 obtenida 

mediante EDS en la condición de 180 °C durante 0.33 h. 

Espectro 
Composición química (% Peso) 

O Al Si Fe Cu Mg Mn Zn 

EDS - 2 33.6 44.94 20.08 - - 0.15 - 1.23 

EDS - 3 - 94.24 1.41 - 0.88 0.4 1.21 1.86 

EDS - 4 - 61.68 11.29 4.18 - - 22.85 - 

 

 

La identificación de estas partículas concuerda con las predicciones termodinámicas 

obtenidas mediante Thermo-Calc, las cuales indican la estabilidad de fases 

enriquecidas en Fe, Mn y Si, particularmente Al₁₅Si₂ y Al₉Fe₂Si₂. Debido a su 

formación durante la solidificación, estas fases permanecen estables después de los 

tratamientos de solubilización y envejecimiento [56]. 

 

Los análisis EDS-4 y EDS-5 mostraron contenidos superiores al 88% en peso de Al, 

acompañados por pequeñas cantidades de Zn, Cu, Mg y Mn, lo que confirma que 

estas regiones corresponden principalmente a la matriz Al. Asimismo, no se 

observaron enriquecimientos significativos en Zn o Mg, lo que sugiere que los 

precipitados endurecedores asociados a estos elementos poseen dimensiones 

inferiores al límite de detección de la técnica. 

 

Para la condición envejecida a 180 °C durante 0.33 h, Fig. 4.46 b) y Tabla 4.13, el 

análisis EDS-1 presentó una elevada concentración de oxígeno, atribuida a 

productos de oxidación superficial, por lo que esta región no se consideró 

representativa de una fase metálica. Por otro lado, el análisis EDS-2 mostró una 

composición característica de la matriz de Al; mientras que, el EDS-3 registró 

aproximadamente 23 % en peso de Mn, 11 % de Si y 4 % de Fe, composición 

consistente con partículas intermetálicas del sistema α-Al (Fe,Mn)Si. 

 

La detección de estas partículas α-Al (Fe,Mn)Si. En ambas condiciones confirma su 

estabilidad microestructural. No obstante, debido a su tamaño relativamente grande 

y baja densidad numérica, su contribución al endurecimiento es limitada. El 

endurecimiento de las aleaciones Al-Zn-Mg-Cu se asocia principalmente con la 

formación de precipitados finos ricos en Zn y Mg, tales como zonas GP, η' y η 

(MgZn₂) [57,58], los cuales no pueden ser detectados mediante MEB debido a su 

reducido tamaño. 
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En conjunto, las condiciones de mínima dureza de la aleación P4 se caracterizan por 

una matriz Al relativamente sobresaturada y la presencia de partículas estables α-

Al (Fe,Mn)Si. La ausencia de precipitados endurecedores detectables mediante EDS 

es consistente con los bajos valores de dureza registrados experimentalmente y con 

las predicciones termodinámicas obtenidas mediante Thermo-Calc. 

 

La Fig.4.47 muestra las micrografías obtenidas mediante MEB para la aleación P5 

envejecida a 165 °C durante 0.33 h y a 180 °C durante 0.58 h, condiciones 

correspondientes a los menores valores de dureza registrados. En ambas 

condiciones se observa una matriz continua de Al acompañada por partículas de 

segunda fase con morfologías irregulares y ramificadas, similares a las observadas 

en la aleación P4. 

 

   

Figura 4.47. Micrografías obtenidas mediante MEB a 500x de la aleación P5 a) a 165 °C durante 

0.33 h y b) a 180 °C durante 0.58 h en condición de mínima dureza. 

 

   

Figura 4.48. Micrografías obtenidas mediante MEB con análisis químico puntual seleccionado 

mediante EDS en la aleación P5 a) 165 °C durante 0.33 h, b) a 180 °C durante 0.58 h. 

a) b

) 

Spectrum 2 

Spectrum 2 

42 

Spectrum 3 

a) b) 
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En los análisis EDS realizados a 165 °C durante 0.33 h, Fig. 4.48 a) y Tabla 4.14 se 

identificaron partículas enriquecidas en Mn, Fe y Si, cuya composición es consistente 

con intermetálicos del sistema α-Al (Fe,Mn)Si. La presencia de estas fases concuerda 

con las predicciones termodinámicas obtenidas mediante Thermo-Calc y confirma 

su estabilidad después de los tratamientos térmicos. Asimismo, se identificaron 

regiones correspondientes a la matriz de Al con pequeñas cantidades de Zn, Cu, Mg 

y Mn en solución sólida. En una de las regiones analizadas se detectaron 

concentraciones elevadas de oxígeno y silicio, asociadas a productos de oxidación 

superficial, por lo que no fue posible atribuirla de manera concluyente a una fase 

metálica específica. 

 

Tabla 4.14. Composición química semicuantitativa de algunas zonas de la aleación P5 obtenida 

mediante EDS en la condición de 165 °C durante 0.333 h. 

Espectro 
Composición química (% Peso) 

Al Si Zn Fe Cu Mg Mn 

EDS -1 59.41 11.86 1.07 5.95 1.18 - 20.52 

EDS - 2 91.46 1.19 4.23 - 1.51 0.46 1.15 

 

Tabla 4.15. Composición química semicuantitativa de algunas zonas de la aleación P5 obtenida 

mediante EDS en la condición de 180 °C durante 0.58 h. 

Espectro 
Composición química (% Peso) 

O Al Si Zn Fe Cu Mg Mn 

EDS - 1 - 58.17 11.09 1.67 7.06 1.29 - 20.71 

EDS - 2 - 91.24 0.62 5.23 - 1.62 0.31 0.99 

EDS - 3 28.89 20.62 27.48 - - 1.69 19.76 - 

 

Para la condición envejecida a 180 °C durante 0.58 h, Fig. 4.48 b) y Tabla 4.15 se 

observó un comportamiento similar. Los análisis EDS confirmaron nuevamente la 

presencia de partículas α-Al (Fe,Mn)Si y regiones correspondientes a la matriz de 

Al. Además, se identificó una zona enriquecida en Mg y Si (EDS-3) cuya 

composición es compatible con la fase Mg₂Si, también predicha mediante Thermo-

Calc. Debido a su elevada estabilidad, esta fase puede permanecer en la 

microestructura incluso después de los tratamientos de envejecimiento [3,9]. 

 

En conjunto, los resultados indican que la microestructura de la aleación P5 bajo 

condiciones de mínima dureza está constituida principalmente por una matriz de Al 

acompañada por intermetálicos estables ricos en Fe, Mn y Si, así como por partículas 

aisladas de Mg₂Si. La ausencia de precipitados endurecedores ricos en Zn y Mg 

detectables mediante EDS sugiere que éstos presentan dimensiones inferiores al 
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límite de resolución de la técnica o que permanecen en etapas tempranas de 

precipitación. Este comportamiento concuerda con los bajos valores de dureza 

registrados experimentalmente. 

 

Con el objetivo de identificar las fases cristalinas presentes y evaluar los cambios 

asociados al tratamiento térmico de las aleaciones prototipo P4 y P5, se realizaron 

análisis mediante difracción de rayos X (DRX) en tres condiciones representativas 

del tratamiento térmico: condición de temple, solubilización prolongada durante 

165 h y en condición de envejecimiento artificial a 180 °C correspondiente al tiempo 

de máxima dureza obtenido para cada aleación. La selección de estas condiciones 

permitió comparar el estado de la microestructura después de la solubilización y 

temple con dos estados representativos del proceso de envejecimiento, incluyendo 

una condición asociada con la misma respuesta de dureza. 

 

La identificación preliminar de las fases se realizó mediante Match, considerando 

como referencia las fases predice anteriormente mediante Thermo-Calc y otras fases 

probablemente compatibles con la composición de las aleaciones. A partir de esta 

identificación se seleccionaron los archivos de estructura cristalina en formato CIF, 

los patrones experimentales para realizar el refinamiento de las fases consideradas. 

Durante el proceso de refinamiento se evaluaron diferentes estructuras cristalinas; 

sin embargo, no todas permitieron reproducir satisfactoriamente las reflexiones 

experimentales. Por ello, los resultados presentados corresponden a las fases para 

las cuales se obtuvo una correspondencia razonable entre el patrón experimental y 

el calculado. En consecuencia, la interpretación de los resultados de DRX se realizó 

de manera conjunta con las predicciones termodinámicas obtenidas mediante 

Thermo-Calc y la caracterización mediante MEB-EDS. 

 

Para la condición de temple de ambas aleaciones, presentadas en las Figs. 4.49 y 4.50, 

el refinamiento permitió reproducir principalmente las reflexiones correspondientes 

a la matriz de aluminio, lo que se evidencia por la coincidencia de las posiciones de 

los principales picos máximos de difracción entre el patrón experimental y el 

calculado. Para P4, el refinamiento realizado mediante MAUD presentó la mayor 

correspondencia con la estructura cristalina del Al, aunque se observaron reflexiones 

adicionales de menor intensidad que no pudieron ser asignadas de manera exacta.  

 

En P5, además de la matriz de Al, la incorporación de una fase asociada al sistema 

Fe–Mn permitió mejorar parcialmente el ajuste del difractograma. La presencia de 
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estas fases secundarias es congruente con los resultados de Thermo-Calc y de MEB-

EDS, donde se identificaron regiones enriquecidas en Fe, Mn y Si. 

 

 

Figura 4.49 Patron de difracción obtenido mediante Maud para la aleacion P4 en condicion de temple. 

 

 

Figura 4.50 Patrón de difracción obtenido mediante Maud para la aleación P5 en condición de temple. 

 

No obstante, la ausencia de un refinamiento satisfactorio para algunas de las fases 

predichas termodinámicamente no implica necesariamente su ausencia, ya que las 

fases intermetálicas presentes en cantidades reducidas pueden presentar 
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dificultades para su identificación mediante DRX debido a la baja intensidad de sus 

reflexiones y a su posible superposición con las correspondientes a la matriz de Al 

[59]. En este sentido, los resultados de DRX se consideran complementarios a la 

predicción termodinámica y al análisis microestructural. 

 

En la condición de solubilización prolongada, la aleación P4 (Fig. 4.51) presentó un 

ajuste principalmente asociado con la matriz de Al y una fase intermetálica del 

sistema Al-Fe-Mn-Si, lo cual resulta consistente con las fases secundarias 

identificadas previamente mediante Thermo-Calc y MEB-EDS. En contraste, para P5 

(Fig. 4.52) no se obtuvo un refinamiento satisfactorio de la matriz de Al; los ajustes 

obtenidos mediante los archivos de referencia correspondientes a Al-Si-O y CuO no 

se consideraron evidencia suficiente para confirmar dichas fases en la aleación.  

 

Esta diferencia debe interpretarse con precaución, ya que en aleaciones de aluminio 

las fases secundarias pueden encontrarse en bajas fracciones volumétricas y sus 

reflexiones pueden quedar traslapadas por las correspondientes a la matriz, 

dificultando su identificación mediante DRX convencional [60]. Por tanto, en P5 el 

resultado del refinamiento se considera insuficiente para establecer de manera 

concluyente la presencia o ausencia de las fases predichas por Thermo-Calc. 

 

 

Figura 4.51 Patrón de difracción obtenido mediante Maud para la aleación P4 en condición de 

solubilización prolongada durante 165h. 
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Figura 4.52 Patrón de difracción obtenido mediante Maud para la aleación P5 en condición de 

solubilización prolongada durante 165h. 

 

En la condición correspondiente al máximo de dureza a 180 °C, los difractogramas 

de ambas aleaciones mostraron nuevamente un predominio de las reflexiones 

correspondientes a la matriz de Al. Para P4 (Fig. 4.53), el refinamiento presentó 

principalmente correspondencia con la estructura cristalina del Al, mientras que las 

demás estructuras cristalinas evaluadas no permitieron establecer de manera 

concluyente la presencia de fases secundarias. En P5 (Fig. 4.54), el refinamiento 

mostró una mejor correspondencia al considerar, además de Al, fases asociadas con 

Al-Mn-Si, Fe-Zn y una estructura tipo espinela. La presencia de estas fases debe 

interpretarse con precaución, debido a que las fases secundarias y los precipitados 

de menor tamaño pueden presentar reflexiones de baja intensidad o no ser 

fácilmente distinguibles.  

 

En este sentido, el predominio de Al en los difractogramas no contradice la respuesta 

de endurecimiento observada a 180 °C, ya que el endurecimiento por precipitación 

está asociado principalmente con la formación de precipitados finos y fases de 

transición durante el envejecimiento, cuya identificación puede requerir técnicas de 

mayor resolución. La mayor cantidad de fases que pudo incorporarse al 

refinamiento de P5 resulta consistente con la mayor complejidad composicional de 

esta aleación y con la mayor respuesta al envejecimiento observada 

experimentalmente; sin embargo, no se establece una relación causal directa entre 

dichas fases y el máximo de dureza únicamente a partir del análisis de DRX. 
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Figura 4.53 Patrón de difracción obtenido mediante Maud para la aleación P4 en condición de 180 

°C máxima dureza a 2.75 h. 

 

 

Figura 4.54 Patrón de difracción obtenido mediante Maud para la aleación P5 en condición de 180 

°C máxima dureza a 3.5 h. 

 

Por lo tanto, los resultados de DRX permiten confirmar cambios en las fases 

cristalinas de mayor fracción presentes después del envejecimiento, pero no 

permiten por sí solos describir completamente la población de precipitados 

responsable del endurecimiento. En consecuencia, la interpretación del máximo de 

dureza a 180 °C se realizó de manera conjunta con los resultados de dureza, MEB-

EDS, simulación termodinámica y modelado de la cinética de precipitación.  
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1. La simulación termodinámica mediante Thermo-Calc permitió identificar las 

fases de equilibrio potencialmente presentes en las aleaciones P4 y P5 y 

analizar su estabilidad en función de la temperatura; lo que permitió 

establecer las temperaturas empleadas para los tratamientos térmicos. El 

incremento del contenido de Zn en P5 con respecto a P4 no modificó las fases 

de equilibrio identificadas, pero incrementó la cantidad de Zn disponible en 

solución sólida después de la solubilización. 

 

2. Las aleaciones P4 y P5 presentaron envejecimiento natural, con incrementos 

de dureza cercanos al 49 % y 54 %, respectivamente, después de 70 días.  

 

3. Las aleaciones P4 y P5 presentaron endurecimiento por precipitación durante 

el envejecimiento artificial, alcanzando incrementos máximos de dureza 

cercanos al 80 % en ambas aleaciones y de resistencia mecánica de 70 % para 

P4 y 135 % para P5. Después de alcanzar los valores máximos de dureza y 

resistencia mecánica, se observó una disminución de las propiedades 

asociada con el sobreenvejecimiento. 

 

4. Al comparar la dureza mínima y máxima alcanzada durante el 

envejecimiento artificial, se observó que la aleación P4 presentó el mayor 

incremento de dureza a 150 °C, con un aumento aproximado de 43 %, al pasar 

de 108 a 154 HV. Por su parte, la aleación P5 mostró el mayor incremento a 

180 °C, con aproximadamente 53 %, al aumentar de 102 a 156 HV. Por lo tanto, 

la temperatura de 150 °C resultó más favorable para P4, mientras que 180 °C 

presentó el mejor comportamiento para P5. Estos resultados muestran el 

potencial de ambas aleaciones para alcanzar niveles de propiedades 

mecánicas comparables con los reportados para algunas aleaciones de 

aluminio de aplicación industrial. 

 

5. El mayor contenido de Zn de la aleación P5 favoreció una respuesta más 

rápida al envejecimiento artificial, asociada con una menor energía de 

activación aparente, de 79.15 kJ/mol, respecto a los 162.33 kJ/mol obtenidos 

para P4. Asimismo, P5 presentó, en general, mayores valores de dureza y 

menores tiempos para alcanzar la máxima dureza, particularmente a las 
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temperaturas de envejecimiento más elevadas. Estos resultados indican que 

el contenido de Zn influye en el endurecimiento de las aleaciones estudiadas. 

 

6. La caracterización microestructural mediante MO, MEB-EDS y DRX 

evidenció la presencia, desde las condiciones iniciales, de partículas 

intermetálicas con morfología de escritura china, asociadas con fases 

enriquecidas en Fe, Mn y Si. La persistencia de estas partículas después de la 

solubilización prolongada durante 165 h puede limitar la cantidad de 

elementos aleantes disponibles en la matriz de Al para participar en los 

procesos de precipitación. 

 

7.  Las fluctuaciones y disminuciones de las propiedades mecánicas observadas 

durante el envejecimiento natural y artificial pueden atribuirse a algunos 

factores que intervienen en los parámetros obtenidos en el modelo Johnson-

Mehl-Avrami-Kolmogorov (JMAK), particularmente con la diferencia en los 

valores de energía de activación aparente 𝑄 y del exponente de Avrami 𝑛. 

 

8. La aplicación del modelo de JMAK, empleando la dureza como variable de 

respuesta, permitió estimar matemáticamente la etapa de incremento de 

dureza asociada con el endurecimiento por precipitación en función del 

tiempo y la temperatura de envejecimiento artificial. Los valores estimados 

presentaron una buena correlación con los valores experimentales, con 

coeficientes de correlación superiores a 0.96. Sin embargo, los resultados del 

modelo deben interpretarse como una representación de la etapa de 

endurecimiento hasta un valor máximo. 
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