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RESUMEN 

La industria automotriz ha sido una de las principales fuentes de innovación 

en ingeniería de materiales en los últimos años. Las regulaciones 

ambientales cada vez más estrictas y un mercado cada vez más exigente en 

términos de eficiencia y ahorro de combustible, han causado un cambio 

radical en el diseño de los motores de combustión interna; dicho cambio se 

traduce en motores que operan a mayores temperaturas y a mayores 

presiones y que demandan materiales avanzados para evitar fallas. Las 

aleaciones de aluminio tradicionales no son capaces de cumplir con los 

nuevos requerimientos mecánicos, por ello la necesidad de desarrollar 

nuevas familias de aleaciones con microestructuras diseñadas de acuerdo a 

estas nuevas condiciones. La necesidad de eliminar peso en el vehículo es 

otro factor determinante para los fabricantes, contar con un motor 

completamente de aluminio se vuelve entonces prioridad. Este trabajo 

presenta la caracterización bajo condiciones de fatiga mecánica de alto ciclo 

de una aleación hipereutéctica Al-Si-Cu-Ni, diseñada para la construcción de 

bloques de motor monolíticos de Al cuya principal característica es una alta 

resistencia al desgaste. Las pruebas fueron realizadas en una máquina 

servohidráulica siguiendo la metodología de escalonamiento. Se presentan 

resultados de límite de fatiga y curvas S-N obtenidas para el material a tres 

diferentes velocidades de solidificación. La tenacidad a la fractura, y factores 

de intensidad de esfuerzo fueron calculados utilizando teoría de mecánica 

de la fractura lineal elástica. La relación entre las microsetructuras obtenidas 

y la resistencia a la fatiga así como el modo de nucleación y propagación de 

grietas fueron igualmente analizados. Se concluye que es posible utilizar ese 

material para la construcción de motores “todo aluminio” con las 

características necesarias para garantizar una operación sin fallas por fatiga. 

El método experimental propuesto es viable más sin embargo la baja 

tenacidad del material hace extremadamente difícil determinar el umbral de 

intensidad de esfuerzo, un modelo adicional debe ser investigado para 
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completar el conjunto de datos de diseño necesarios. Los datos obtenidos 

en el presente trabajo pueden ser directamente utilizados por los fabricantes 

de equipo original en sus modelos de simulación. 
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CAPITULO 1 

INTRODUCCIÓN 

 

Desde hace ya más de 25 años, la industria automotriz en su 

búsqueda constante de alternativas que permitan a sus diseños un mejor 

desempeño, ha sido uno de los principales motores para el desarrollo de 

nuevos materiales y aleaciones. Los incrementos en los precios de 

combustibles fósiles y los problemas de contaminación ambiental han 

forzado a la gran mayoría de los países desarrollados a establecer normas 

cada vez más estrictas en cuanto a la cantidad de contaminantes y la 

eficiencia mínima de combustible que sus nuevos diseños deben cumplir. 

Por ejemplo, en los Estados Unidos de América, el órgano regulador CAFE 

(“Corporate Average Fuel Economy”) estableció como fecha límite el año 

2020 para que todos los fabricantes de vehículos automotores que vendan 

unidades en ese país cumplan con un promedio de 15 km/l para toda su 

flotilla; 12 km/l para automóviles y 9 km/l en camionetas. El caso en Europa, 

las normas ambientales son aun más estrictas; para el año 2012 el promedio 

de eficiencia por flotilla de cualquier fabricante que desee vender sus 

productos en Europa será de 20 km/l, muy superior al de los Estados Unidos 

de América y al del resto de los países. 

Una de las formas para incrementar la eficiencia de combustible de un 

vehículo es reducir su peso total. La manera más directa de reducir peso es 

migrar componentes fabricados con aleaciones ferrosas por otros materiales 
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tales como plásticos, aleaciones de aluminio o magnesio. Esta migración dio 

inicio en la década de los 80 cuando los componentes del motor fueron poco 

a poco reemplazados por aleaciones de aluminio. La cabeza de motor, 

responsable en gran parte por la eficiencia del mismo fue el primer objetivo 

seguida por el monobloque, que es la pieza más masiva en la década de los 

90. Al día de hoy se puede asegurar que el 100% de las cabezas de motor 

en el mundo se fabrican de aleaciones de aluminio mientras que un 85% de 

los monobloques son fabricados de esta ligera aleación cuya densidad es 

70% menor a la de las aleaciones ferrosas utilizadas con anterioridad. 

Las aleaciones de aluminio, con relaciones de resistencia-peso cada 

vez más altas, sobrepasaron por mucho los requerimientos de los 

diseñadores; sin embargo su relativamente baja resistencia al desgaste 

impedía su uso integral en monobloques. Las condiciones de operación en 

el interior de la cámara de combustión obligaban a los fabricantes a insertar 

camisas de hierro gris en los cilindros, esto implica un costo adicional y en 

promedio 12 kg adicionales para el caso de un motor V8 al peso total del 

vehículo con un impacto considerable en la eficiencia de combustible del 

mismo. 

Por tal motivo, múltiples estudios enfocados a diseñar una aleación de 

aluminio resistente al desgaste fueron llevados a cabo alrededor del mundo; 

muchos de ellos con resultados satisfactorios desde el punto de vista de 

resistencia al desgaste pero con muchos problemas de fabricación. La mejor 

solución para obtener una buena resistencia al desgaste en aleaciones de 

aluminio es el incremento del contenido de silicio, componente indispensable 

para logar una buena fluidez que permita el vaciado de geometrías 

complejas. El silicio brinda a las aleaciones de aluminio resistencia al 

desgaste cuando se utilizan contenidos superiores a la composición 

eutéctica, por arriba del 11.7 % en peso, con la desventaja de la formación 

de silicio primario, fase que impacta de manera negativa la maquinabilidad 

de dichas aleaciones; sin embargo si el silicio se encuentra en su forma 

eutéctica con aluminio, la facilidad de maquinar estas aleaciones es 

comparable a las de aleaciones hipoeutécticas tales como la 356 ó la A356, 
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éste es el tipo de aleación que resulta viable para lograr un monobloque 

integral de aleación de aluminio. 

Dado que el monobloque es uno de los componentes más 

demandados estructuralmente en un motor de combustión interna, cualquier 

aleación candidato a construir dicho componente debe cumplir o exceder los 

requerimientos de propiedades mecánicas estáticas y dinámicas de los 

motores modernos en especial la resistencia a la fatiga mecánica de alto 

ciclo. Debido a esto, además de presentar altas resistencias al desgaste y 

buena maquinabilidad, es necesario que la aleación en cuestión sea tratable 

térmicamente para lograr una pieza estable en términos de resistencia 

mecánica y cambios dimensionales ocasionados por precipitación de fases 

endurecedoras. 

El objetivo del presente trabajo es determinar el comportamiento 

mecánico en condiciones de fatiga mecánica de alto ciclo, de una aleación 

Al-Si-Cu-Mg-Ni hipereutéctica tratada térmicamente a condición T7. Es bien 

sabido que la mayoría de las fallas reportadas en máquinas de combustión 

interna son debidas o están relacionadas con fatiga, por lo que un buen 

entendimiento de los factores que originan este tipo de fallas resulta de vital 

importancia en el desarrollo de nuevas aleaciones. 

No resulta extraño entonces que durante los últimos 15 años, muchos 

investigadores se han concentrado en encontrar relaciones que describan el 

comportamiento mecánico a fatiga de las aleaciones de aluminio 1-14. En un 

principio, los esfuerzos se centraron en encontrar una relación entre la 

velocidad de solidificación y la resistencia a la tensión. Posteriormente la 

atención se enfocó sobre los efectos del tamaño y morfología de fases 

intermetálicas, tales como el eutéctico aluminio-silicio y sobre el efecto de 

porosidad, microrechupes, inclusiones de óxido, entre otros; estos últimos 

con resultados muy satisfactorios bajo condiciones de prueba específicas. 

Todos estos trabajos fueron llevados a cabo en aleaciones de aluminio - 

silicio hipoeutécticas, muy poco trabajo se ha realizado en este mismo 

sentido sobre aleaciones hipereutécticas. 
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La mayoría de los modelos desarrollados hasta ahora han partido del 

punto de vista de la mecánica de la fractura lineal elástica considerando 

grietas cortas. El problema que presenta este modelo es que los cálculos 

que se hacen a partir de éste dan como resultado valores de nucleación y 

propagación de grietas de fatiga muy poco conservadores, obligando la 

incorporación de factores de corrección empíricos que suponen que el factor 

de intensidad de esfuerzos crítico se desarrolla a valores inferiores a los 

determinados en pruebas de propagación de grietas. Sin embargo existe un 

modelo que considera el efecto de pequeñas grietas sobre aleaciones de 

aluminio que parte del tamaño de los sitios de nucleación de dichas grietas 

tales como poros, óxidos o en nuestro caso de fase primaria de silicio o 

alguna otra fase intermetálica; este modelo arroja resultados más 

conservadores. 

En este trabajo se intentarán aprovechar los estudios de pequeñas 

grietas 7-11  sobre las aleaciones de aluminio buscando una relación entre la 

superficie de fractura con el umbral del factor de intensidad de esfuerzo a 

diferentes velocidades de solidificación en una aleación de aluminio 

hipereutéctica en condición T7 y utilizar la relación de Kmax con el esfuerzo 

de cedencia, para obtener un esfuerzo crítico  por debajo del cual sea 

seguro utilizar la aleación dentro de un intervalo de operación específico. 

Estos datos serán determinados experimentalmente a partir de una 

metodología de ensayo tipo escalón en fatiga de alto ciclo. 

Cabe mencionar que casi todas las investigaciones revisadas 

reportan que el mecanismo dominante en las fallas a fatiga de aleaciones 

hipereutécticas Al - Si está relacionado directamente con la cantidad y 

tamaño de la fase primaria de silicio 15-19. En todos estos estudios las grietas 

de fatiga nuclean en silicio primario propagándose posteriormente a la 

matriz; ¿Qué sucedería entonces si la fracción volumétrica de fase primaria 

de silicio es mantenida por debajo de cierto nivel o se logra suprimirla 

completamente de la microestructura? ¿Cuál sería entonces el mecanismo 

de nucleación y propagación de grietas de fatiga en estas condiciones? 

Estas son algunas de las preguntas que tratarán de ser respondidas en el 

presente trabajo. 
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CAPITULO 2 

FATIGA MECÁNICA Y MECÁNICA 

 DE LA FRACTURA 

 

2.1  Introducción 

 Es bien sabido ya desde finales del siglo XVII que cuando un metal 

es sometido a cargas fluctuantes y repetitivas, éste puede fallar a esfuerzos 

muy por debajo del esfuerzo de cedencia o al que causaría su fractura bajo 

carga estática uniaxial. Si el material falla bajo esta carga dinámica ya sea 

porque el esfuerzo aplicado es lo suficientemente alto como para fracturarlo, 

o el número de ciclos a los que se ve expuesto el componente es lo 

suficientemente prolongado, se dice que se tiene una falla por fatiga1. 

La fatiga se convierte en un problema de ingeniería dado que la 

mayoría de los componentes tecnológicos tales como turbinas, bombas, 

compresores, monobloques de motores, etc., están expuestos durante su 

operación a cargas fluctuantes; aún con el conocimiento actual y a pesar del 

hecho de que dichos componentes están diseñados para trabajar en estas 

condiciones de carga, el 90% de las fallas reportadas son ocasionadas por 

fatiga2. 
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Existen tres factores necesarios para ocasionar una falla por fatiga: 

1. Una deformación plástica mínima causada por el esfuerzo 

aplicado, ya sea de compresión, tensión, corte o combinaciones 

de las anteriores. 

2. Una variación considerable en la magnitud del esfuerzo aplicado. 

3. Una cantidad de ciclos suficientes para que ocurra una falla. 

Además de  estas variables existen otros efectos que pueden ser 

causados ya sea por las condiciones de operación del componente o como 

resultado del proceso seguido en su fabricación; dentro de las condiciones 

de operación  se pueden tener altas o bajas temperaturas, ambientes 

corrosivos, etc., mientras que dentro de las condiciones de fabricación se 

tiene a la velocidad de solidificación, tamaños de grano, inclusiones y 

tratamiento térmico, entre otras. 

Cuando se diseña un componente, todas estas variables deben ser 

tomadas en cuenta para lograr un diseño seguro dentro de las 

especificaciones o del requerimiento mínimo de dicha pieza; es por este 

hecho que resulta imperativo el conocer el efecto de cada una de estas 

variables sobre el comportamiento mecánico del material o producto en 

cuestión no sólo para prevenir fallas sino también para entenderlas de mejor 

manera si éstas llegaran a presentarse. 

 

2.2 Criterios de diseño para fatiga. 

 La respuesta mecánica de un material sometido a cargas fluctuantes 

resulta crítica al momento de realizar el diseño de un componente en 

particular. Un estudio detallado de las características que pueden afectar el 

desempeño del mismo resulta de vital importancia para garantizar que no 

existan factores que puedan afectar el comportamiento del componente 

cuando es sometido a este tipo de cargas4. Por otro lado, las propiedades a 

fatiga deben ser consistentes con algún criterio de diseño para poder hacer 

buen uso de la información generada en pruebas de laboratorio. Dentro de 

las filosofías de diseño, las más importantes son: 7 
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 Criterio de vida infinita. 

 Criterio de vida finita. 

 Tolerancia al daño. 

2.2.1 Criterio de diseño para vida infinita. 

 Se basa en determinar la zona de seguridad en la cual el componente 

no presentará fallas por fatiga. Es el criterio de diseño más antiguo y se 

define mediante la obtención de la curva de Wöller o S-N, las cuales son 

obtenidas ensayando probetas estándar a un elevado número de ciclos 

hasta que estas fallen, después se grafica el esfuerzo al que fueron 

sometidas contra el número de ciclos necesarios para ocasionar dicha falla. 

Si después de un determinado número de ciclos el material no presenta falla 

se dice que se llega a su límite de fatiga y se supone que debajo del mismo 

la vida del espécimen, bajo estas condiciones particulares, será infinita. Este 

método implica el suponer que el sólido en cuestión es continuo, libre de 

defectos lo cual puede comprometer hasta cierto punto los resultados. La 

mayor ventaja de este criterio es su sencillez, pero como en muchos otros 

casos sus aplicaciones se han desarrollado en aceros y existe la posibilidad 

de que otros materiales no presenten el mismo comportamiento.4 

2.2.2 Criterio de diseño de vida finita. 

 Este criterio encontró su mejor aplicación en el desarrollo de vías de 

ferrocarril, y se aplica cuando los elementos sometidos a cargas fluctuantes 

no soportan una gran cantidad de ciclos. Esta situación se presenta cuando 

la carga o esfuerzo máximo permitido se presentan durante el 

funcionamiento normal del equipo del cual forman parte, sometiéndose a 

deformación plástica dentro del ciclo normal de trabajo, por lo que la falla se 

presentará durante la operación del mismo. El uso de este criterio involucra 

el uso de las curvas -N, utilizando un análisis estadístico aunado a un 

criterio de falla tal como la aparición de una grieta para considerar que el 

elemento ha fallado. 
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2.3 Fatiga de alto ciclo. Curvas S-N. 

 La fatiga de alto ciclo está ligada al criterio de vida infinita cuando los 

ciclos que se espera que un componente deba resistir son muy elevados. El 

punto más importante de este tipo de prueba es que la carga aplicada 

genere esfuerzos que siempre estén por debajo del límite elástico del 

material que se prueba. Supone también que las grietas no están presentes 

al inicio de la prueba, pero éstas normalmente reflejan su existencia en la 

gran dispersión de los datos resultantes.6 Es conveniente aclarar que por 

grietas se hace referencia también a imperfecciones que sirven como sitios 

de nucleación de grietas, razón por la cual las piezas fundidas presentan 

aun más dispersión en sus datos. 

 Las curvas de fatiga a alto ciclo utilizan el esfuerzo, S contra el 

número de ciclos a falla, N. Los esfuerzos pueden caracterizarse o 

describirse como a, max o min y serán descritos a continuación. 

 

Figura 2.1 Relación de esfuerzos en función del tiempo en un ensayo de 
fatiga.3 

  

 Un ciclo de esfuerzo está compuesto por un esfuerzo medio m y un 

esfuerzo alternante o variable a. También se considera el intervalo de 

esfuerzo o r, Figura 1. El intervalo de esfuerzo está dado por la diferencia 

algebraica del esfuerzo máximo y mínimo aplicado en cada ciclo. 

 

r = max - min        2.1 

      

r 
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Tomando como convención que todo esfuerzo aplicado en tensión se 

considera positivo y los esfuerzos aplicados en compresión se consideran 

negativos. 

 El esfuerzo alternante o variable será la mitad del intervalo de 

esfuerzo, es decir: 

   
  

 
 

         

 
        2.2  

El esfuerzo medio es la media algebraica de los esfuerzos máximo y mínimo 

aplicados dentro de un ciclo. 

   
         

 
        2.3 

 La razón de esfuerzos es la relación que existe entre el esfuerzo 

mínimo y el máximo aplicados durante el ciclo. 

  
    

    
         2.4 

 

La razón de amplitud está dada por: 

  
  

  
 

   

   
          2.5 

 

2.3.1 Ciclos de esfuerzo 

 Existen tres tipos de ciclos de esfuerzos que pueden originar falla por 

fatiga y van en función de la razón de carga. En el primer caso el esfuerzo 

es completamente reversible y de forma senoidal, es decir, la magnitud del 

esfuerzo máximo y mínimo son equivalentes a tensión y compresión con una 

media de cero o R = -1. En un segundo caso se tienen ciclos repetitivos de 

carga en los que los esfuerzos máximos y mínimos no son de igual 

magnitud. Este tipo de razón de carga puede consistir de un esfuerzo de 

tensión y otro en compresión o solo en compresión o solo en tensión sin ser 

de la misma magnitud. Un tercer tipo de razón de carga implica un estado 

complejo de esfuerzos fluctuantes aleatorios los cuales pueden ser 

comúnmente encontrados en componentes aeroespaciales.4 Las posibles 

razones de carga se ilustran en la Figura 2. 
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Figura 2.2 Posibles razones de carga generadas por la fluctuación de 
esfuerzo 

  

Las curvas S-N, Figura 2.3, cubren el intervalo de ciclos superior a 103, bajo 

estas condiciones el esfuerzo nominal aplicado sólo produce deformaciones 

elásticas. Sin embargo, la punta de la grieta concentra esfuerzo, haciendo 

que el esfuerzo local sea superior al de cedencia del material ocasionando 

daño plástico.4 

 

Figura 2.3 Curva S-N para una placa de aleación de aluminio 2219-T851 en 
la dirección longitudinal en función de diferentes razones de esfuerzo. 

Compresión-
Compresión 

Compresión 
Pulsante 

Alternante 
Tensión Pulsante 

Tensión-
Tensión 
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En la representación de las curvas S-N el esfuerzo es el parámetro de 

control. De la Figura 2.3 se puede observar que el número de ciclos 

necesarios para que ocurra la falla de un espécimen sometido a fatiga varía 

en función del esfuerzo al cual está sometido, siendo N el número de ciclos 

necesarios para que dicha falla ocurra. Para ciertos materiales de ingeniería, 

la curva se vuelve asintótica a cierto valor de esfuerzo por debajo del cual no 

ocurrirán fallas de fatiga, a este valor de esfuerzo se le llama límite de fatiga. 

Por otro lado existen materiales tales como las aleaciones de aluminio que 

no exhiben este comportamiento. En estos casos el número de ciclos para 

causar falla se va incrementando conforme el esfuerzo decrece sin llegar 

nunca a un límite definido. En estos casos se establece un valor arbitrario 

para determinar la resistencia a la fatiga, usualmente 100 millones de ciclos. 

Cabe mencionar que en la industria automotriz es común que este límite se 

establezca a los 10 millones de ciclos. 

La forma de la curva S-N se ve fuertemente afectada por la razón de 

esfuerzo que se le aplique al material, es por eso que la determinación del 

límite de fatiga por este método debe reportarse a determinada razón de 

esfuerzo (Figura 4). 

 

Figura 2.4 Efecto de la razón de carga sobre el límite de fatiga. 
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La curva S-N en la región de alto ciclo es descrita en algunas 

ocasiones por la ecuación de Basquin1: 

   
            2.6 

donde a es la amplitud del esfuerzo y p y C son parámetros empíricos. 

El procedimiento para determinar la curva S-N consiste en ensayar un 

espécimen primeramente a muy alto esfuerzo, generalmente a dos terceras 

partes del esfuerzo último de tensión e ir disminuyendo gradualmente el 

esfuerzo hasta obtener un comportamiento asintótico al cual los 

especímenes no fallen después de una determinada cantidad de ciclos. El 

esfuerzo más alto al cual los especímenes no falla es el límite de fatiga del 

material. La curva S-N puede ser aproximada con una serie de 8 a 12 

especímenes y, aunque los datos presenten mucha dispersión, es fácil 

trazar una línea entre ellos1.  

2.3.2 Fatiga de bajo ciclo. La curva -N  

Cuando los elementos mecánicos presentan muescas o grietas dentro 

de su estructura y dejan de considerarse sólidos continuos al someterse a 

un esfuerzo tal que genere deformaciones plásticas en dicha muesca o 

discontinuidad, el mejor método para determinar la vida de fatiga implica 

utilizar la deformación plástica en este punto como parámetro de control, o 

en su defecto la deformación nominal de un espécimen pulido y sin 

imperfecciones. La curva de deformación contra ciclos de vida se considera 

representativa del comportamiento a fatiga de bajo ciclo ya que el número de 

ciclos a falla es comúnmente menor a 105 ciclos. En una curva típica de 

fatiga a bajo ciclo se grafica p contra N como se muestra en la Figura 2.5, 

donde p representa la amplitud de deformación plástica y 2Nf el número de 

ciclos de deformación6. 
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Figura 2.5 Gráfica de fatiga a bajo ciclo con diferente modo de control. 

 

2.4 Comportamiento del material en función del ciclo de esfuerzo. 

Cuando un material está sometido a cargas cíclicas, su 

comportamiento diferirá del que normalmente presenta bajo cargas estáticas 

o monotónicas. Como se discutió en el punto anterior, un material que 

presenta discontinuidades macro o microscópicas que se somete a una 

fluctuación de cargas  presentará deformación plástica en la raíz de dicha 

discontinuidad, por tal motivo se caracteriza de mejor manera mediante 

control de deformación y no de carga debido a un efecto de constricción del 

material elástico circundante. El comportamiento que el material exhibe 

durante un ciclo de esfuerzo cambia debido al efecto Bauschinger por lo que 

la carga cíclica producirá un endurecimiento progresivo, haciendo que la 

deformación plástica sea menor con cada ciclo que es aplicado; por otro 

lado en situaciones de ablandamiento se reducirá el esfuerzo al cual el 

material se deforma provocando fallas prematuras. (Figura 2.6) 6. 
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Figura 2.6 Comportamiento del ciclo de un material sometido a fatiga con 
control de deformación. 

 

2.5 Nucleación de grietas de fatiga  

Las grietas por fatiga nuclean de manera preferencial en 

discontinuidades dentro del material. Estas singularidades pueden ser 

estructurales tales como inclusiones o segundas fases y pueden estar 

presentes como resultado del procesamiento del material o ser generadas 

durante el proceso de deformación cíclica como la formación de intrusiones 

o extrusiones en las bandas persistentes de deslizamiento, Figura 2.7. La 

explicación de la nucleación preferencial de grietas de fatiga en la superficie 

reside muy probablemente en el hecho de que la deformación plástica es 

más fácil allí y el deslizamiento se lleva a cabo sobre la superficie. Estas 

bandas o líneas de deformación pueden ser capaces por sí mismas de 

causar nucleación de grietas o interactuar con discontinuidades para 

favorecer la nucleación de las mismas6. 
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Figura 2.7 Formación de una intrusión en la superficie de un material debido 

a las bandas de deslizamiento en fatiga. 

 

2.5.1 Crecimiento de grietas en fatiga. 

 

 La tenacidad a la fractura es la capacidad que presenta un material 

para absorber energía antes de fracturarse. La teoría de la mecánica de 

fractura lineal elástica (MFLE) establece relaciones cuantitativas de la 

resistencia a la fractura de los materiales9. 

La teoría de MFLE se basa en las siguientes suposiciones: 

1. Las grietas son inherentes al material y su caracterización está 

limitada por el método de detección de las mismas. 

2. La superficie libre de grieta interna y plana, se encuentra dentro de un 

campo de esfuerzos elástico. 

3. El crecimiento de grietas que dan como resultado la fractura es 

previsto en base al esfuerzo de tensión que actúa en la punta de la 

grieta (la grieta solo crece en la parte a tensión del ciclo) y se 

caracteriza mediante el valor K: 

                  2.7 

donde  es el esfuerzo aplicado, a es igual a la longitud de la grieta y  es 

un coeficiente que depende del modo de fractura1. 
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 El crecimiento de grietas por fatiga se puede predecir utilizando 

descripción matemática. Utilizando aproximaciones se pueden formar 

criterios de diseño que resultan útiles en la mayoría de las aplicaciones de 

ingeniería. En este contexto se denota el crecimiento de grieta por ciclos de 

vida graficando da/dN vs K. La rapidez de crecimiento de grieta es la 

pendiente de la curva antes mencionada a un valor dado de a, longitud de 

grieta y a un intervalo de esfuerzo  K es el intervalo del factor de 

intensidad de esfuerzo, definido como3: 

                                  2.8 

La relación que existe entre da/dN contra K, se representa en la Figura 2.8. 

Esta curva se puede dividir en tres regiones claramente definidas.4 

 

Figura 2.8 Razón de propagación de grieta. Da/dN vs intervalo de intensidad 

de esfuerzo4. 
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 La región I está limitada por el valor de Kth, que es el umbral al cual 

la grieta comienza a propagarse. Antes de este valor se considera que la 

propagación de la grieta no ha iniciado, es decir, el material presenta grietas 

pero éstas están contenidas y no crecen. El Kth normalmente ocurre 

alrededor de los 1X10-10 m/ciclo4. 

 Existe por supuesto ambigüedad sobre que profundidad debe tener 

una intrusión en las bandas de deslizamiento para ser considerada una 

grieta. En fatiga de bajo ciclo la mayor parte de la vida de un espécimen 

transcurre durante la propagación de grietas, mientras que en el régimen de 

alto ciclo la mayor parte de la vida transcurre en la etapa de iniciación de 

grieta, esto debido a que el elemento está sujeto a esfuerzos de menor 

magnitud8. 

 La región II representa la parte lineal de la curva da/dN vs K donde 

el crecimiento de la grieta se considera estable y sigue la relación4: 

  

  
                  2.9 

donde A es la ordenada en el origen y p es la pendiente de la curva. Esta 

fórmula se conoce como la Ley de Paris1. 

 A amplitudes de esfuerzo elevadas, una fracción muy grande de la 

vida de fatiga transcurre en el crecimiento o propagación de la grieta. Para 

una pieza que contiene una muesca, esta fracción se vuelve incluso mayor. 

La presencia de defectos dentro de los elementos de máquinas es el 

aspecto más importante a considerar en fatiga, independientemente de la 

amplitud de carga6. 

 La descripción del proceso de propagación es como sigue. Primero la 

grieta inicia en modo de corte cristalográfico (etapa I) penetrando apenas 

unas décimas de milímetro, posteriormente se propaga en una dirección 

normal al esfuerzo de tensión (sólo durante la parte a tensión del ciclo) 

(etapa II), Figura 2.8. La razón de extensión del tiempo entre la etapa I y II 

decrece con el incremento de la amplitud de esfuerzo de tensión. La 

concentración de esfuerzos en la punta de la grieta causa una deformación 
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plástica local al frente de la misma. Conforme la grieta crece, esta zona 

plástica aumenta su tamaño hasta ser comparable con el espesor del 

espécimen. Cuando esto ocurre, las condiciones de deformación plana en el 

frente de la grieta dentro de la etapa II cesan, el plano de la grieta 

experimenta una rotación y la ruptura final ocurre en el plano del esfuerzo 

principal (en modo cortante) 6. 

 Observaciones microscópicas de superficies de fractura en fatiga en 

etapa II para diferentes materiales muestran que la propagación de la grieta 

ocurre en cada ciclo de carga. Durante la etapa I (agrietamiento en los 

planos de deslizamiento) el crecimiento de la grieta se da en el orden de 

unos pocos nanómetros por ciclo6. 

 En la etapa II la propagación se da en el plano perpendicular al 

esfuerzo de tensión en la mayoría de los metales y aleaciones, 

principalmente Cu y Al y a altas amplitudes de esfuerzo. La fractura 

normalmente muestra estriaciones, comúnmente se piensa que cada 

estriación corresponde a un ciclo de carga, sin embargo esto no es 

necesariamente cierto. A valores elevados de K, las estriaciones se 

vuelven menos importantes sobre la propagación total de la grieta6. 

 

Figura 2.9 Esquemático sobre la propagación de grietas en etapas I y II6. 

 La región II se representa con una relación lineal entre da/dN y log 

K. La ecuación 2.9 es un importante eslabón entre la mecánica de fractura 

y la fatiga. El factor de intensidad de esfuerzo elástico es aplicable en la 
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propagación de grietas por fatiga incluso en materiales con condiciones de 

baja resistencia y alta ductilidad dado que los valores de K necesarios para 

la propagación de grietas por fatiga son muy bajos y las zonas plásticas en 

la punta de la grieta son lo suficientemente pequeñas para hacer una 

aproximación  de la MFLE. Cuando se conoce K para el componente que 

está sometido a carga, la cantidad de ciclos para que se propague la grieta 

puede ser conocida integrando esta ecuación desde el tamaño de grieta 

inicial al final, af, según se muestra en el siguiente desarrollo matemático1. 

                        2.10 

sustituyendo 2.10 en 2.9, 

  

  
              

           
             2.11 

   
 

 
 

  

     
 

 

         2.12 

      
  

 
  

  

                 

  

  
 

  

    

  

  
     2.13 

si p ≠ 2, se integra, 

 
  

    

  

  
   

        

        
 
  

  

 
  

           
        

        
     2.14 

   
  

           
        

             
 
      

        2.15 

 Esta última ecuación es la adecuada integración de la Ley de Paris 

cuando p ≠ 2 y  es independiente de la longitud de la grieta, los cuales no 

son comunes en la mayoría de los casos  = f(a) y la ecuación debe ser 

escrita como: 

   
 

   
 
             

  
              2.16 

La cual es resuelta mediante un proceso iterativo en el cual K y N son 

determinados por incrementos sucesivos del crecimiento de grieta1.  
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Por último, en la región III la grieta experimenta un crecimiento muy 

rápido y está controlado principalmente por la tenacidad a la fractura del 

material. 

2.6 Efecto de la cerradura de grietas. 

 Bajo ciertas circunstancias de contacto entre superficies de fractura 

en la punta de la grieta, Figura 10, bajo cargas de tensión durante los ciclos 

de fatiga, dan como resultado un efecto de cerradura de grieta implicando 

que bajo estas circunstancias la razón de propagación de grieta se reducirá 

a un valor inferior Keff. Este valor se puede expresar como2: 

                       2.17 

donde Kcl es el valor de intensidad de esfuerzo en la cerradura y es mayor o 

igual a Kmin
3. 

 

Figura 2.10 Factores que resultan en cerradura de grietas4. 

 

2.7 Limitaciones para grietas pequeñas. 

 Cuando se utiliza MFLE, el análisis de esfuerzo está basado en un 

material isotrópico y homogéneo. Las características microestructurales que 

otorgan sus propiedades a los materiales suceden a escalas microscópicas 

así que al considerar sólo el promedio en el análisis usando MFLE sólo el 
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promedio de estos efectos es tomado en cuenta. En el caso de una grieta 

que sea lo suficientemente pequeña, ésta puede interactuar con la 

microestructura y pudiera afectar su comportamiento. Se supone que las 

grietas pequeñas crecen más rápidamente de lo que lo haría una grieta más 

grande estimada de los cálculos de da/dN vs K y a valores de K inferiores, 

Figura 2.118. 

 

Figura 2.11 Diferencia entre grietas pequeñas y cortas en relación a las 

características microestructurales de un material4. 

 Se debe hacer una distinción entre grietas pequeñas y grietas cortas. 

En las grietas pequeñas, su dimensión es del mismo o menor tamaño que 

las características microestructurales, ya sea el tamaño de grano, 

inclusiones no metálicas, segundas fases o defectos entre otras. En cambio 

las grietas cortas presentan dimensiones mayores a las características de la 

microestructura del material. Figura 2.128. 
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Figura 2.12 Umbral de esfuerzo para propagación de grietas pequeñas8. 
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CAPITULO 3 

ALEACIONES VACIADAS DE ALUMINIO 
Y SU COMPORTAMIENTO BAJO 

CONDICIONES DE FATIGA MECÁNICA. 

 

3.1 Aleaciones de Aluminio – Silicio - Cobre 

 Las aleaciones aluminio – silicio para vaciado corresponden a las 

serie AA 3xx.x de acuerdo a la Asociación Americana del Aluminio. El 

principal elemento aleante en estos sistemas es el silicio además de cobre y 

magnesio como elementos aleantes secundarios. El segundo y tercer dígito 

en la nomenclatura hacen referencia a variantes dentro del mismo sistema 

de aleación y el que se encuentra después del punto decimal se refiere a la 

forma en la que se presenta el material. Dentro de los diferentes grupos de 

aleaciones de aluminio, las aleaciones con silicio son las más utilizadas 

gracias a su excelente fluidez y a la amplia gama de propiedades mecánicas 

que pueden ser obtenidas con variaciones menores en los parámetros de 

tratamiento térmico. La serie 3xx.x puede ser subdividida a su vez en 

aleaciones tratables y aleaciones no tratables térmicamente dependiendo 

del contenido de cobre, magnesio y níquel que contengan1. 
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Figura 3.1 Diagrama de fases Aluminio – Silicio y microestructuras típicas de 
una aleación vaciada a diferente composición de silicio. El punto eutéctico se 
ubica alrededor del 12 % de Si2. 

 
3.2 Características microestructurales de las aleaciones aluminio – 

silicio. 

A continuación se detallan los efectos de las características 

microestructurales de esta familia de aleaciones y las variables de proceso 

asociadas a las mismas. 

3.2.1 Tamaño de grano 

Es preferible que el tamaño de grano sea equiaxial, fino y con la 

mayor uniformidad posible. Esta condición mejora por mucho las 

propiedades mecánicas de la aleación, su resistencia al desgarre en caliente 

o agrietamiento por contracción y un mejor aspecto superficial después del 

maquinado. Al refinar la estructura, el efecto se traduce en un menor grado 

de segregación y una distribución homogénea de defectos tales como 

porosidad por gas o micro rechupes. El tamaño de grano se ve influenciado 

principalmente por la velocidad de solidificación pero existen procedimientos 

de metalurgia secundaria tales como la adición de aleaciones maestras de 

titanio – boro para lograr una efectiva refinación3. 

3.2.2 Modificación de la fase eutéctica aluminio-silicio. 

  La modificación de la fase eutéctica aluminio – silicio brinda a las 

aleaciones de la serie 3xx.x una mejora substancial en sus propiedades 
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físicas, químicas y mecánicas por lo cual, y para la mayoría de las 

aplicaciones de ingeniería, la modificación es una condición obligatoria. El 

objetivo de la modificación es transformar la morfología del eutéctico Al – Si 

de una estructura con forma de placas con aristas a una con morfología 

fibrosa o de tipo coral, figura 3.2. Existen dos formas de obtener esta 

modificación; mediante una rápida velocidad de solidificación o mediante la 

adición de ciertos elementos químicos del grupo I y IIA de la tabla periódica. 

Los elementos que han demostrado ser excelentes modificadores son el 

estroncio y el sodio, pero existen muchos otros3. 

3.2.3 Estructura dendrítica y espaciamiento dendrítico secundario 

Los sistemas de aleación de la familia 3xx.x presentan solidificación 

del tipo dendrítico. El proceso de solidificación se lleva a cabo con la 

formación de dendritas dentro de una mezcla sólido – líquido. El volumen 

entre los brazos de las dendritas primarias es llamado celda eutéctica y la 

distancia entre los brazos secundarios de las dendritas se conoce como 

espaciamiento dendrítico secundario o EDS. El tamaño y espaciamiento de 

las dendritas están definidos por la velocidad de solidificación y su tamaño 

está ligado directamente con la respuesta mecánica de las aleaciones3, 

Figura 3.3. El tamaño de los diferentes micro-constituyentes se relaciona con 

la velocidad de solidificación y varía en función de las condiciones de 

fabricación, Figura 3.4. 
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Figura 3.2 Variación de la modificación del eutéctico en una aleación 
aluminio - silicio de totalmente no modificada (A) hasta completamente 
modificada (F). 
Estructuras en condición de vaciado2. 

3.2.4 Constituyentes intermetálicos. 

En todas las aleaciones de aluminio se encuentran presentes 

impurezas que forman constituyentes intermetálicos que tienen un efecto 

negativo especialmente sobre la fluidez de la aleación, sus propiedades 

físicas y mecánicas. La remoción de estos constituyentes suele ser muy 

costosa, es por esto que se trata de mantener los contenidos de los mismos 

a un mínimo desde la fabricación de la aleación5. 
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Figura 3.3 Variación del esfuerzo último y la elongación en función del 
tamaño de celda dendrítica2. 

 

 

Figura 3.4 Microestructuras resultantes en una aleación aluminio con 5% de 
silicio solidificada a partir de tres diferentes procesos, figura izquierda, 
moldeo en verde, figura centro, molde permanente y figura derecha vaciado 
por inyección2. 
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3.2.5 Porosidad por gas y microrechupes. 

En los procesos de fundición de aluminio y otros metales existen 

innumerables factores que contribuyen a la presencia de porosidad y 

microrechupes dentro de las piezas vaciadas. En primer lugar se tiene el 

hidrógeno, que presenta una alta solubilidad en aluminio líquido mas no en 

el sólido y que una vez disuelto es muy difícil de remover. Este gas será 

expulsado durante el proceso de solidificación dando lugar a la generación 

de poros, el tamaño y distribución de los mismos varía en función de la 

razón de enfriamiento siendo estos de mayor tamaño en zonas o procesos 

con velocidades de solidificación lentas. Es de esperarse que procesos de 

moldeo en arena presenten porosidades más altas que los procesos en 

moldes semipermanente o metálicos. Por otro lado, la alta tasa de 

contracción de las aleaciones de aluminio en su paso de líquido a sólido 

hace que estás aleaciones sean propensas a formar rechupes. Es común 

entonces que la alimentación del líquido interdendrítico se vea reducida por 

variables geométricas de la pieza vaciada o por gradientes térmicos 

provocando microrechupes6. La porosidad en general reduce las 

propiedades mecánicas de las aleaciones de aluminio y es el sitio de 

nucleación principal en grietas de fatiga. 

 

3.2.6 Tratamiento térmico de aleaciones de aluminio. 

El conjunto de prácticas que se emplean para modificar la estructura y 

lograr la mejor combinación posible entre las propiedades mecánicas y 

físicas mediante ciclos controlados de calentamiento y enfriamiento se 

conoce como tratamiento térmico. El objetivo primario cuando se realiza un 

tratamiento térmico es generalmente alcanzar una de las siguientes 

características: 
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1. Incrementar la dureza. 

2. Incrementar la resistencia mecánica del material. 

3. Estabilizar propiedades físicas y mecánicas. 

4. Estabilizar dimensionalmente las piezas a tratar 

5. Relevar esfuerzos generados durante el procesamiento previo. 

Es importante mencionar que no todas las aleaciones de aluminio son 

tratables térmicamente. Para que una aleación sea susceptible al 

tratamiento térmico debe contener ciertos elementos de aleación en las 

cantidades adecuadas. El cobre y el magnesio, dada su alta disponibilidad y 

buena eficiencia son por mucho los elementos endurecedores más utilizados 

en la industria aunque existen otros que incluso son más efectivos pero no 

son comercialmente viables. Ejemplos de tales elementos son la plata, el 

níquel y algunas tierras raras como el escandio. 

Las aleaciones de aluminio tratables térmicamente incrementan sus 

propiedades por un mecanismo de endurecimiento por precipitación. La 

secuencia general de tratamiento térmico en aleaciones de aluminio se 

compone de tres etapas que serán descritas a continuación. 

 

3.2.7 Tratamiento térmico de solución. 

El tratamiento de solución es la primera etapa del ciclo completo de 

tratamiento térmico de aleaciones de aluminio y consiste en llevar la mayor 

cantidad de elementos endurecedores a solución sólida homogénea de tal 

forma que estos elementos sirvan de agentes endurecedores como 

resultado de su posterior precipitación durante la etapa de envejecido. 

Adicionalmente se pueden emplear tiempos de solución prolongados para 

afectar la morfología de la fase eutéctica de aluminio – silicio y del resto de 

los microconstituyentes que no se puede disolver usualmente con el fin de 

reducir su efecto negativo en las propiedades físicas o mecánicas de la 

aleación. 

 



37 
 

3.2.8 Temple 

La etapa de solución debe ser inmediatamente seguida por un 

proceso de temple que busca retener la mayor cantidad posible de los 

elementos endurecedores en solución sólida. Como regla general, a mayor 

velocidad de temple mejores serán las propiedades mecánicas que se 

obtendrán al finalizar el tratamiento de envejecido, sin embargo debe 

tenerse en cuenta que en la mayoría de los casos una rápida velocidad de 

temple puede generar distorsiones en piezas con geometrías complejas e 

incluso puede llegar a generar agrietamiento en zonas de masas disímiles y 

una mayor cantidad de esfuerzos residuales. Esta etapa genera una 

solución sólida supersaturada (SSSS) que es la condición óptima para la 

etapa final del procesamiento térmico. 

3.2.9  Endurecimiento  

Después de la solución y el temple, el exceso de micro-constituyentes 

tenderá a precipitar en función del tiempo y producirá endurecimiento como 

resultado del incremento en la densidad de dislocaciones en el material. 

Este proceso puede ser llevado a cabo a temperatura ambiente 

(envejecimiento natural) o a temperatura elevada en un horno (envejecido 

artificial). Siendo este un proceso cinético, a temperaturas bajas se requiere 

de un tiempo mayor para lograr las máximas propiedades. Es importante 

aclarar que el envejecimiento natural produce propiedades muy por debajo 

de las que se pueden obtener a altas temperaturas. 

3.2.10 Clasificación de tratamientos térmicos para aleaciones de 

aluminio de fundición. 

Las diferentes combinaciones de temperaturas y tiempos de cada una 

de las etapas de los tratamientos térmicos utilizados en aleaciones de 

aluminio dan como resultado diferentes niveles de propiedades físicas y 

mecánicas. En otros casos, se aprovecha el calor que las piezas tienen 

como resultado de su procesamiento previo para evitar típicamente la etapa 

de solución. A continuación se describen las condiciones de tratamiento 
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térmico para aleaciones de aluminio de fundición más comunes en la 

industria automotriz. 

 F. Condición de vaciado (sin tratamiento térmico) 

 T1. Templado desde temperatura de procesamiento seguido por un 

envejecido natural 

 T5. Templado desde temperatura de procesamiento seguido por un 

envejecido artificial. Las temperaturas típicas de envejecido para los 

sistemas Al – Cu – Mg varía desde los 190 hasta los 210ºC. 

 T6. Solubilizado y templado seguido por un envejecido artificial hasta 

lograr resistencia y dureza máximas. En esta condición la ductilidad 

es mínima. Las temperaturas típicas de envejecido para lograr un T6 

en aleaciones Al – Cu – Mg varía desde los 190 hasta los 210ºC. 

 T7. Solubilizado, templado  seguido por un sobre-envejecido artificial 

hasta lograr una condición de estabilidad tanto en propiedades 

mecánicas como dimensionalmente. Las temperaturas típicas de 

sobre-envejecido para un sistema Al – Cu – Mg varían desde los 220 

hasta los 250ºC. 

 

 

3.3 Fatiga en aleaciones de aluminio para fundición. 

 

3.3.1 Introducción. 

Las aleaciones de aluminio para fundición ven afectado su 

comportamiento a la fatiga debido a la influencia de dos factores principales: 

defectos de fabricación mayores, tales como juntas frías, rechupes, 

inclusiones no metálicas, y defectos microestructurales tales como 

microporosidad, microrechupes y óxidos inherentes al proceso de vaciado11-

13, 17, 26, 27, 30, 32, 37, 48, 54. Se ha demostrado que cuando estos defectos se 

encuentran  en las piezas vaciadas se vuelven factor determinante en la 

nucleación de grietas de fatiga, ensombreciendo a las características 

microestructurales que ofrecen un mejor desempeño a fatiga y al resto de 

las propiedades mecánicas18, 26, 37, 48. 
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El espaciamiento dendrítico secundario (EDS) se relaciona con la 

velocidad de solidificación en aleaciones aluminio – silicio. Es un hecho 

conocido que las mejores propiedades a tensión monotónica se obtienen a 

valores de EDS bajos. La mayoría de los parámetros microestructurales 

como lo son el tamaño de grano y la distribución de segundas fases se ven 

afectados por la velocidad de solidificación; una velocidad de solidificación 

alta promueve mejores propiedades a tensión ya que adicionalmente los 

defectos, la distribución de porosidad y el tamaño máximo de poro 

disminuyen lo cual resulta en una marcada mejora no solo en propiedades 

mecánicas sino también en las propiedades físicas y químicas de las 

aleaciones. La figura 3.5 muestra como el tamaño máximo de poro en una 

aleación de aluminio disminuye conforme la razón de enfriamiento  decrece. 

 

Figura 3.5. Variación del poro máximo medido metalográficamente en una 
aleación A356 a un dado contenido de hidrógeno30. 
 
3.3.2 Fundamentos del comportamiento a fatiga en aleaciones de 

aluminio. 

El mecanismo de falla por fatiga se divide en tres diferentes etapas10:  

1. Acumulación de daño plástico cuando un material es sujeto a 

deformación cíclica. 

2. Iniciación de grietas. 

3. Propagación de grietas. 

Refinado 

Sin refinar 
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El desarrollo de estos mecanismos está altamente influenciado por la 

microestructura de las aleaciones de aluminio la cual otorga diferentes 

características a cada etapa del proceso, dado este hecho, es importante 

encontrar una buena correlación entre la microestructura y la vida de fatiga 

para cada caso en particular10. 

A diferencia de los aceros, las aleaciones de aluminio endurecibles 

por precipitación no muestran una clara correlación entre las propiedades a 

tensión y las propiedades a fatiga10 incluso en condiciones de T6 o T7, 

usualmente las propiedades a fatiga son inferiores a las que se observan 

bajo cargas axiales estáticas. 

Cuando un material es sometido a esfuerzos cíclicos, en la mayoría 

de los casos el inicio de las grietas de fatiga se da en la superficie, 

reconociendo tres diferentes tipos de sitios de nucleación: 

1. Bandas persistentes de deslizamiento (PSB). 

2. Fronteras de grano. 

3. Inclusiones superficiales debido a segundas fases o defectos de 

fabricación. 

Cualquier variación microestructural que se encuentre presente en la 

superficie dará como resultado un sitio preferencial de nucleación de grietas 

de fatiga. Las bandas persistentes de deslizamiento se consideran la forma 

de nucleación más común y probablemente se encuentre asociada a las 

demás formas de nucleación de grietas10. 

Entonces, el proceso de falla por fatiga puede ser dividido en 5 etapas10: 

1. Deformación cíclica plástica anterior al inicio de grieta. (Acumulación 

de daño plástico) 

2. Nucleación de microgrietas. 

3. Propagación y coalescencia de microgrietas. 

4. Propagación de grietas a tamaño macroscópico. 

5. Falla final. 
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3.4 Efecto de los parámetros microestructurales sobre las 

propiedades a fatiga. 

Como se ha mencionado anteriormente, la microestructura tiene una 

marcada influencia sobre como se desarrolla el proceso de fatiga en las 

aleaciones vaciadas de aluminio – silicio. Al aumentar el contenido de silicio 

las propiedades mecánicas se incrementan, pero conforme este contenido 

se aproxima al punto eutéctico el modo de iniciación y propagación 

cambia52. Cuando se ensaya una aleación con una composición química 

alrededor del punto eutéctico, el principal sitio promotor de grietas es el 

silicio primario y la propagación se da principalmente a través de estos 

constituyentes. La forma de propagación de las grietas de fatiga estará 

entonces en función del contenido de silicio y demás constituyentes 

intermetálicos, principalmente fases de hierro y cobre31, 51, 56. 

Wickberg y coautores12, realizaron estudios en una aleación vaciada 

de aluminio Al7SiMg y encontraron que la resistencia a la fatiga está 

fuertemente influenciada por la razón de enfriamiento. El desempeño de la 

aleación se ve afectado por la relación existente entre la razón de 

enfriamiento, la cantidad y tamaño de la porosidad y de segundas fases. El 

efecto de la porosidad es mayor que el efecto que produce el precipitado  

con forma de placa de FeSiAl5. También consideran que cuando el tamaño 

del defecto es grande, el tiempo de nucleación de grietas es muy reducido y 

la mayor parte de la vida en fatiga transcurre durante la propagación de la 

grieta. 

Estudios de Surappa y coautores13 relacionan el efecto de la 

porosidad con las propiedades mecánicas en aleaciones Al7Si0.3Mg con y 

sin modificación. Como resultado de sus estudios establecen que el poro de 

mayor tamaño, Figura 3.6, medido directamente sobre las superficies de 

fractura en ensayos de tensión es el que ejerce mayor influencia sobre el 

comportamiento mecánico, en lugar del valor promedio medido de 

porosidad, ya sea obtenido mediante procedimientos metalográficos o 

derivados de la medición de la densidad de las piezas vaciadas. 
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Diferentes estudios19, 26, 27, 37, 48 en las aleaciones de aluminio 

vaciadas sujetas a cargas fluctuantes han indicado que al sobrepasar el 

EDS un determinado tamaño crítico los principales promotores de la fractura 

cambian, iniciando principalmente en los defectos de vaciado y 

propagándose a través de la microestructura por la zonas con mayor 

densidad de defectos. En especímenes que han solidificado a velocidades 

, el 

principal defecto que ocasiona la nucleación de grietas de fatiga es la 

porosidad, además se debe considerar no sólo su tamaño sino también su 

orientación y posición cerca de la superficie del espécimen. En orden de 

influencia después de la porosidad se encuentran las inclusiones, 

principalmente de óxidos y, si estos defectos se reducen como resultado del 

causa de la reducción de la vida de fatiga recae sobre las características 

microestructurales como son las segundas fases, principalmente 

microconstituyentes ricos en Fe y Cu, así como también el eutéctico de 

silicio, que al no tener una coherencia con la matriz, es la interfase entre la 

misma y los precipitados un sitio preferencial de nucleación de fallas por 

fatiga55. 

 

Figura 3.6. Variación del esfuerzo último con la porosidad en la fractura A es 
la línea de la regresión y B es la resistencia esperada debido a la reducción 
de carga13. 
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El comportamiento del efecto de las características microestructurales 

y defectos de vaciado ha sido estudiado por muchos investigadores10, 17, 26, 

27, 45 tratando de relacionar el tamaño, tipo y distribución de los mismos sobre 

las propiedades a fatiga e intentando modelar el comportamiento a fatiga a 

partir de mediciones sencillas realizadas dentro de un laboratorio 

metalográfico; algunos de estos estudios se discutirán a continuación. 

 

3.4.1 Efecto de los defectos de vaciado sobre las propiedades a fatiga. 

Diversos trabajos se han desarrollado para tratar de valorar el efecto 

de la porosidad como principal defecto promotor de fallas de fatiga. C. M. 

Sonsino y coautores14 evaluaron el efecto del grado de porosidad de 0 a 8 

según e estándar ASTM E155-79 en una aleación de aluminio endurecida 

por precipitación tipo GAl7Si0.6Mg y una no endurecida por precipitación 

tipo GAl11SiMg-Sr sobre la resistencia a fatiga. Encontraron que la 

resistencia a la tensión, cedencia, dureza y la elongación plástica a la 

fractura, decrecen en la aleación no endurecible como resultado de sus 

diferencias microestructurales. En cambio, la diferencia en la resistencia a 

fatiga en especímenes que no tienen muescas se reduce alrededor de 17% 

en el límite de fatiga para ambos tipos de aleaciones; es decir, el efecto de 

las características microestructurales se ve opacado por los defectos de 

vaciado que reducen la vida a fatiga en la misma proporción 

independientemente de sus características microestructurales. Los poros 

encontrados en estas pruebas van desde 0.3 mm en tamaño hasta 0.6 y 1 

mm respectivamente para los grados 0, 4 y 8. Se establece una clara 

dependencia del límite de fatiga con la porosidad para ambas aleaciones. 

En 1994 Odegard y coautores15 realizaron estudios  con una aleación 

A356 en especímenes con y sin defectos. Las condiciones de ensayo fueron 

en material en condición de vaciado y sometido a un tratamiento tipo T6. Las 

muestras fueron obtenidas directamente de la piezas vaciada y consideraron 

un 1.0% de porosidad en volumen para la condición con defectos. La 

condición libre de defectos se obtuvo por el proceso de enfriamiento directo 

y una tercera condición similar a la segunda sólo que se añade una etapa de 
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extruido para modificar el tamaño de grano. El material que contiene 

defectos tipo poro, presenta una reducción en resistencia a la fatiga a 1X106 

ciclos de alrededor de 20%. Los sitios de nucleación son principalmente 

defectos de vaciado y la mayoría de la vida en fatiga transcurre en la 

propagación de la grieta a través la muestra hasta la falla. En los materiales 

libres de defectos se muestra una mayor densidad de líneas persistentes de 

deslizamiento como resultado de una más homogénea distribución de la 

deformación. Los sitios de nucleación de falla en estos materiales ocurren en 

los puntos triples interdendríticos. Se registra un incremento en la vida a 

fatiga como resultado de la formación y crecimiento de bandas persistentes 

de deslizamiento hasta dar como resultado la nucleación de la grieta. Las 

condiciones de ensayo fueron una razón de esfuerzo de R=0.1 a una 

frecuencia de 20 Hz. En dicho trabajo también se presenta un modelo para 

predecir la vida a fatiga utilizando un análisis de mecánica de fractura lineal 

elástica que relaciona el efecto del tamaño de los poros y su distancia a la 

superficie del espécimen contra el espaciamiento entre los mismos y toma 

como referencia que la vida de fatiga transcurre principalmente en la 

propagación de la grieta hasta la fractura, es decir, supone que la grieta ya 

existe (en forma de defecto de vaciado) al inicio de las pruebas. 

3.4.2 Efecto de la temperatura sobre las propiedades a fatiga en 

aleaciones vaciadas de aluminio. 

Las cabezas de motor experimentan principalmente dos tipos de daño 

en servicio: fatiga a bajo ciclo (LCF) y fatiga termomecánica (TMF) resultante 

de los ciclos de encendido y apagado. Sin embargo la fatiga de alto ciclo 

(HCF) se encuentra también presente durante la operación normal del 

componente y es causada primordialmente por las variaciones de presión en 

la cámara de combustión que originan esfuerzos alternantes debido a la 

variación en la presión de los gases.16 

Con el aumento de la temperatura de trabajo en los componentes 

automotrices de 170 a 200ºC aproximadamente, Engler y coautores16 

realizaron un estudio comparativo del comportamiento a fatiga a alta 

temperatura de aleaciones de aluminio tipos A319 y A356 y de las mismas 
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aleaciones con modificaciones en el contenido de Fe en la A319 y en el 

contenido de Cu en la A356 variando la condición de tratamiento térmico a 

una razón de carga de R = -1 a una frecuencia de 40 Hz. Los resultados 

obtenidos entre las aleaciones muestran que el grupo con modificación en la 

composición química bajo ensayos tensiles es muy similar a pesar del 

tratamiento térmico. El tratamiento que se aplicó es un T64 para la aleación 

denominada AS7GU (similar a una A356 pero con 0.5% de Cu) y un T6 para 

la aleación A356; para las aleaciones A319 (contenido de Fe de 0.8%) y 

W319 (contenido de Fe de 0.4%) se procesaron con un tratamiento T7. 

En fatiga de alto ciclo se ensayaron especímenes a temperatura 

ambiente y a 150ºC. Los resultados se presentan el la figura 3.7 en una 

escala doblemente logarítmica siguiendo la relación de Basquin16,  

       
           3.1 

donde Sa es la amplitud de esfuerzo, Nf es el número de ciclos a falla y C y b 

son parámetros empíricos. Esta relación se utiliza para identificar las 

diferencias entre las vidas promedio de las aleaciones. En ambas 

condiciones de ensayo las aleaciones A356 con tratamiento térmico T6 y la 

AS7GU con tratamiento térmico T64 muestran un desempeño superior 

cuando se comparan los resultados con los de las aleaciones sin tratamiento 

térmico, relacionado con su mayor resistencia a la tensión como resultado 

del procesamiento térmico, además se observa una menor dispersión en los 

resultados. Estos resultados también se deben a la menor cantidad de 

porosidad, con poros promedio medidos sobre la superficie de fractura en 

A356 T6 de 83 m y de 170 m para la A319 T64. La dispersión en los 

valores de fatiga de las aleaciones 319 puede estar relacionada al contenido 

de intermetálicos de Fe en su microestructura16. 
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Figura 3.7 Vida en fatiga para las condiciones de temperatura ambiente, 
arriba y a 150º C, abajo16. 

 
3.5 Estudios sobre el comportamiento a fatiga en aleaciones A356 

 La mayoría de los trabajos que se han realizado para estudiar el 

comportamiento bajo cargas cíclicas en aleaciones de aluminio vaciadas es 

sobre aleaciones Al – Si – Mg debido a su extensa aplicación dentro de la 

industria automotriz. Solo algunos investigadores han realizado trabajos para 

conocer el comportamiento de las aleaciones Al – Si – Cu 35, 37, 44. En el caso 

de aleaciones hipereutécticas Al - Si la cantidad de trabajos sobre fatiga son 

aún menores. En estudios de Zhang y coautores17-25 sobre una aleación 

A356 muestran la relación que existe entre las propiedades de fatiga y sus 

parámetros microestructurales. Las grietas por fatiga generalmente inician 
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en defectos de vaciado cuando el EDS se encuentra en el rango de 22 a 30 

m. Cuando el EDS es menor a 22 m, las grietas inician en el eutéctico de 

silicio, figura 3.8, usualmente en un área cercana a la superficie y la vida de 

fatiga es muy similar y comparable a las ocasiones en las cuales la grieta 

inicia sobre alguno de los microconstituyentes  o defecto de vaciado de un 

tamaño similar.  Cuando en la condición de ensayo el EDS se encuentra en 

valores por encima de los 30 m, la porosidad se vuelve el factor dominante 

actuando como sitio de nucleación preferencial para las grietas de fatiga, 

debido a la relación que existe entre la velocidad de solidificación y la 

cantidad y tamaño de los poros, Figura 3.517-24. Desde el punto de vista de 

vida de fatiga en estos estudios, se determinó que la propagación de la 

grieta a través del espécimen domina el proceso de fatiga en bajo ciclo 

(LCF) y el inicio de grieta domina en fatiga de alto ciclo. Conforme la 

velocidad de solidificación disminuye, el tamaño de los poros aumenta, 

cuando el EDS pasa de 28 a 48 m, el tamaño de poro aumenta de 80 a 700 

m en promedio. En mediciones metalográficas se encontraron poros de 

hasta 50 mm en zonas con EDS entre los 15 y 30 m. 

 El efecto de la modificación con estroncio y su relación con el 

contenido de hidrógeno sobre el comportamiento a fatiga fue observado en 

una aleación A356 en ensayos de fatiga con carga axial a una razón de 

esfuerzo R = 0.120, 21. Los resultados indican que las aleaciones sin 

modificación muestran una mejor resistencia a la fatiga debido a una menor 

porosidad, a pesar de la mejora en el comportamiento en tensión estática17-

24. 
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Figura 3.8. Dimensiones de los sitios de iniciación en fatiga axial, a) longitud 
y b) área18. 

 
 El hecho de que aumente la cantidad de porosidad como resultado de 

la adición de modificadores da lugar a que las propiedades a fatiga 

disminuyan siendo esto perjudicial para el desempeño, aún con la mejora 

que esto puede representar para las propiedades tensiles estáticas. 

Porosidad 
Óxido 
Eutéctico 

Porosidad 

Óxido 

Eutéctico 
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Figura 3.9 Vida de fatiga en función del factor de intensidad de esfuerzos21. 

La figura 3.9 muestra la relación de la vida de fatiga y el factor de intensidad 

máxima de esfuerzo KI y se calcula como un modelo de MFLE32. 

             3.2 

Donde:  

a es la longitud máxima del sitio de nucleación de falla, 

a es la amplitud de esfuerzo aplicado, 

 es un coeficiente que vale 0.5 cuando el sitio de nucleación es un poro o 

0.65 cuando el sitio de nucleación es un microconstituyente de la aleación.

  

La vida de fatiga aumenta conforme el factor de intensidad de esfuerzo 

disminuye, aunque se encuentra mucha dispersión. En la figura 3.9 se 

aprecia que la condición G1, sin modificar, es la que menores valores de 

factor de intensidad de esfuerzo presenta para una amplitud de esfuerzo 

dada20. A condiciones de esfuerzo alto, la vida de fatiga transcurre casi 
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exclusivamente en la propagación de la grieta. Cuando el esfuerzo es alto, la 

grieta de fatiga inicia casi de manera instantánea (incluso es común suponer 

que la grieta se encuentra presente antes de iniciar los ciclos de carga) y la 

vida total de fatiga consiste casi enteramente en la propagación de la 

grieta21-24. 

 La vida por propagación de grietas de fatiga puede ser relacionada al 

tamaño de la porosidad, figura 3.10 y figura 3.11, para vidas de fatiga 

menores a 1X106 ciclos, pero para vidas mayores, el efecto de la forma del 

poro y la presencia de grietas pequeñas debe ser tomado en cuenta25. 

 Cuando el material se somete a un proceso de presión isostática en 

caliente (HIP) en condiciones de modificado y sin modificar se observa que, 

en ausencia de porosidad, las aleaciones modificadas muestran una mayor 

resistencia a la fatiga que las no modificadas20. 

 En aleaciones con alto contenido de silicio y cuando la porosidad es 

reducida a un cierto tamaño crítico, el punto de nucleación de las grietas 

dependerá de otro parámetro microestructural. Trabajos de Lee y 

coautores28, y de Major29 en aleaciones Al12Si0.35Mg modificadas y sin 

modificar demuestran que la vida en fatiga está relacionada al tipo de 

eutéctico, modificado y sin modificar, de tal manera que la vida a fatiga 

aumenta conforme se incrementa el nivel de modificación del eutéctico de 

silicio y se controla la cantidad de defectos de vaciado presentes en la 

estructura. Otros trabajos también encuentran esta relación cuando la 

porosidad disminuye a niveles muy bajos, Gall y coautores31 encuentran que 

con porosidad del orden de 0.01% la fractura se propaga casi 

exclusivamente a través de las celdas dendríticas Al-1%Si y sigue 

precipitados a Al15(Fe, Mn)3Si2, si estos se encuentran en el frente de 

trayectoria de la fractura. 
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Figura 3.10 Vida de fatiga en función del tipo de defecto de iniciación y su 
longitud22. 
 
 Wang y coautores40 ensayaron especímenes con superficie de 

vaciado producidas por el proceso de inyección a alta presión (HPDC) en 

máquinas de flexión rotativa para estimar el efecto de diferentes elementos 

Porosidad 

Óxido 

Eutéctico 

Porosidad 

Óxido 

Eutéctico 
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aleantes en las principales aleaciones vaciadas de aluminio. Encontraron 

que el efecto principal sobre el comportamiento a fatiga es el silicio. Este 

efecto se debe a la relación que guarda el silicio sobre la fluidez de la 

aleación que evita que se produzcan una mayor cantidad de defectos 

durante el vaciado de las piezas que actuarán posteriormente como sitios de 

nucleación de grietas, esto se cumple siempre y cuando se asegure la 

ausencia de defectos mayores a los principales parámetros 

microestructurales, que dependen de las condiciones de solidificación48. 

 Es posible mejorar la vida de fatiga reduciendo los defectos 

microestructurales, pero sólo hasta cierto punto, cuando algún otro tipo de 

característica microestructural actúa como sitio de nucleación48. 
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Figura 3.11 Vida de fatiga en función del tamaño del poro para dos 
condiciones de esfuerzo y espaciamiento dendrítico48. 
 
3.6 Modelos de vida de fatiga en aleaciones de aluminio. 

 Dentro de cualquier fundición de aluminio es necesario 

monitorear el tamaño y distribución de las principales variables 

microestructurales y defectos para tratar de obtener una relación 

entre estos parámetros y el comportamiento mecánico. En muchos 

estudios se ha concluido que cuando estas cantidades se tratan de 
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relacionar con la vida a fatiga, el tamaño de los sitios promotores de 

la nucleación de grietas tales como los poros obtenidos mediante 

análisis metalográfico hace que se subestime fácilmente la vida a 

fatiga que presentará el material. La relación que existe entre la vida 

de fatiga y el tamaño del defecto que nuclea la grieta está relacionada 

directamente con el tamaño de los defectos encontrados en la 

superficie de fractura de especímenes de ensayos de fatiga. 

 Couper y coautores26 ensayaron probetas lisas para conocer el 

efecto del tratamiento térmico sobre el comportamiento a fatiga en 

una aleación Al7Si0.4Mg, con este estudio demostraron que 

aparentemente no existía un efecto del tratamiento térmico sobre la 

vida de fatiga, o que éste estaba siendo enmascarado por los 

defectos de vaciado. Observaron como sitios de nucleación además 

de la porosidad a grietas nucleando sobre las líneas persistentes de 

deslizamiento pero estas grietas se declararon menos severas. Un 

análisis lineal de fractura se desarrolló para relacionar el sitio de 

nucleación con la propagación de grietas por fatiga para poder 

predecir la vida a partir de los defectos encontrados en la superficie 

de fractura. La vida a fatiga puede mejorar al reducir el tamaño de los 

defectos presentes pero hasta el límite en el que las fracturas 

nuclearán en otro tipo de parámetro estructural. 

 Skallerud27 trabajó en una aleación Al7Si0.4Mg y encontró que 

el efecto del tratamiento térmico se veía ensombrecido por los 

defectos de fundición en este tipo de aleaciones. Encontró que poros 

de 0.2 mm reducían significativamente la vida a fatiga y las grietas por 

fatiga iniciaban casi siempre en poros localizados muy cerca de la 

superficie. Llegó a la conclusión de que se puede predecir la vida a 

fatiga conociendo los defectos del material y aplicando un criterio de 

fatiga en el que pequeñas grietas crecen más rápidamente que 

grietas grandes a valores similares de K, dando resultados más 

conservadores al momento de realizar la predicción, así como utilizar 

solo un Keff determinado a partir de mediciones de cierre de grietas 
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en pruebas de propagación de grietas en especímenes de tensión 

compactos (CT). 

 

3.7 Efecto del tratamiento térmico sobre las propiedades a fatiga en 

aleaciones vaciadas de aluminio. 

 En estudios sobre aleaciones de aluminio–silicio sometidas 

previamente a tratamiento térmico ha sido muy complicado observar su 

verdadera influencia sobre el comportamiento a fatiga debido principalmente 

al hecho de que otras características microestructurales, mayormente 

defectos, son los que dominan la nucleación de grietas de fatiga y el 

tratamiento térmico no tiene efecto sobre estos, por lo que la aleación 

presentará el mismo comportamiento sin importar el tipo de tratamiento 

térmico16, 26, 37. 

 Boileau y coautores37 realizaron estudios en una aleación A319 

modificada con alto contenido de silicio y manganeso, además de bajo Fe, 

con el fin de estudiar el efecto de la velocidad de solidificación a tres niveles 

de EDS (23, 70 y 100 m) y el tratamiento térmico (T6 y T7) sobre las 

propiedades tensiles estáticas y a fatiga. Encontraron que la relación de las 

propiedades a tensión y el EDS es muy clara y directa a los tres niveles de 

EDS estudiados. Datos similares soportan esta misma dependencia con el 

EDS en las propiedades a fatiga, atribuible una vez más a la relación entre la 

velocidad de solidificación y el tamaño máximo de los defectos de vaciado. 

Sin embargo,  la dependencia al tratamiento térmico sobre la vida a fatiga, 

no pudo ser claramente demostrada principalmente debido al efecto de la 

porosidad. Se observó que la resistencia a la fatiga sigue el mismo 

comportamiento en ambas condiciones de tratamiento térmico. Se concluye 

que los efectos más importantes para el comportamiento a fatiga de estas 

aleaciones son el tamaño y localización de los defectos de vaciado. El 

número de sitios de iniciación de fallas por fatiga se incrementa conforme la 

rapidez de solidificación disminuye y se encuentra además que el efecto de 

dos poros cercanos puede ser más perjudicial que el de uno solo incluso de 

mayor tamaño. En este estudio se midieron los niveles de porosidad por 
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métodos metalográficos en zonas cercanas a la fractura y se encontró que 

estas mediciones difieren mucho de los niveles de porosidad encontrados en 

las superficies de fractura. 

 Caton y coautores45 realizaron estudios para conocer el efecto de la 

razón de solidificación sobre el crecimiento de pequeñas grietas en una 

aleación AlSiCu utilizada en aplicaciones automotrices. Los especímenes de 

fatiga se sometieron a un post procesamiento con presión isostática en 

caliente (HIP) con el objeto de eliminar la porosidad y los microrechupes y 

poder realizar mejores observaciones del crecimiento de grietas mediante 

réplicas metalográficas y poder predecir la vida a fatiga tomando en cuenta 

el efecto de las pequeñas grietas. El efecto de las pequeñas grietas se 

refiere a la observación general que bajo carga cíclica las grietas pequeñas 

crecen relativamente más rápido que grietas mayores (a ≥ 2mm) y a 

intensidades de esfuerzo menores que el umbral del factor de intensidad de 

esfuerzo de crecimiento de grietas determinado mediante una aproximación 

de mecánica de fractura lineal elástica. La aleación estudiada es una 

modificación de la A319 pero con bajo hierro, 0.40% y alto silicio, 7.5% en 

peso. Utilizaron dos condiciones de análisis, una con microestructura fina de 

EDS de 23 μm y otra con microestructura gruesa con EDS de 100 μm, se 

impartió un tratamiento térmico T7 a 495ºC por 8 horas y temple en agua a 

90ºC para posteriormente someterlo a 4 horas de envejecido a 260ºC, con 

las dos condiciones de microestructura. Las grietas detectadas varían en un 

intervalo de 17 μm a 2 mm. Cuando hay ausencia de porosidad y la 

microestructura es gruesa, las grietas nuclean preferentemente en el 

precipitado tipo escritura china Al15(Mn,Fe)3Si2. Cuando la microestructura 

es fina el inicio de grietas se da preferencialmente desde bandas 

persistentes de deslizamiento. En las mediciones de propagación de grietas 

detectaron que el efecto de pequeñas grietas se observa para los dos 

niveles de microestructura y esfuerzo aplicado, 100 y 140 MPa. El Kth para 

grietas grandes es de 2.7 MPa m0.5 para microestructura fina y de 4.0 MPa 

m1/2 para la microestructura gruesa. Los valores de Kth para mediciones 

en grietas pequeñas fueron de sólo 0.7 MPa m0.5 para la microestructura fina 

y de 1.1 MPa m0.5 para la microestructura gruesa manifestándose con eso el 
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efecto de grietas pequeñas, que pueden dar como resultado estimaciones 

de vida de fatiga no conservadoras, como en los estudios anteriores de 

Couper26 y Skallerud27. De la comparación de los datos para las dos 

condiciones de solidificación se observa que el efecto de las grietas 

pequeñas sobre la vida en fatiga depende de las condiciones de 

solidificación y es más notorio el efecto cuando el esfuerzo aplicado es 

mayor, Figura 3.1245. 

   

 

Figura 3.12a Gráficas de propagación de grietas para grietas grandes y 
pequeñas, para EDS grueso45. 
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Figura 3.12b. Gráficas de propagación de grietas para grietas grandes y 
pequeñas, para EDS fino45. 
 

Caton y coautores53 desarrollaron un modelo a partir de las 

observaciones del efecto de pequeñas grietas sobre la vida de fatiga en una 

aleación A319 considerando que los tratamientos térmicos T6 y T7, así 

como las variables que se pueden derivar del proceso de vaciado y de las 

variaciones en las condiciones de solidificación que afectan las propiedades 

a fatiga.39, 63 El modelo en este caso incluye las características observadas 

en sus trabajos antyeriores44, pero parte de una aleación que no haya sido 

procesada mediante HIP. En este trabajo44 observan una mejora en las 

propiedades de fatiga al incrementar el EDS reduciendo la velocidad de 

solidificación. Esto no es sólo debido al decremento de los defectos 

relacionados con un menor EDS sino también por un comportamiento 

diferente del crecimiento de pequeñas grietas debido a las diferentes 

características de los especímenes sometidos a diferentes tratamientos 

térmicos, T6 y T7, y al nivel de esfuerzo aplicado, Figura 3.13. En otro 

trabajo53 donde a un determinado tiempo de solidificación y tratamiento 

térmico, las microestructuras de las condiciones estudiadas sólo difieren en 

la escala nanométrica en la que el espaciamiento y decremento de los 
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precipitados Al2Cu en la condición T6 mejoran ligeramente la resistencia, 

por lo que el comportamiento a fatiga será diferente en función del 

tratamiento térmico. 

 

Figura 3.13 Comparación del crecimiento de grietas pequeñas para dos 
tratamientos térmicos, T6 y T7 a tres condiciones de EDS53. 
 

 El uso de una relación propuesta por Nisitani y coautores47, 

correlaciona el efecto de grietas pequeñas con diferentes razones de 

solidificación a diferentes amplitudes de esfuerzo. La relación es: 44, 45 

  

  
         

  

  
 

 

  

 

                                                                                                         

         

donde max es la deformación correspondiente al máximo esfuerzo dentro del 

ciclo de carga, a es la amplitud del esfuerzo aplicado, y representa el 

esfuerzo de cedencia monotónico y D, t y s son parámetros empíricos, ver 

Figura 3.14 

 La buena correlación de esta curva indica que es posible desarrollar 

un modelo para predecir el crecimiento de pequeñas grietas en un amplio 

intervalo de esfuerzos. 
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El término       
  

  
 

 

 es constante en ensayos de fatiga de amplitud 

constante, entonces la ecuación se reescribe: 

  

  
      

                                                                                                                  

        

donde     

Q=       
  

  
 

 

 

 

, sustituyendo 

          
 

   
      

  

  

                                                                                       

 

donde integrando se obtiene:        

   
 

   
 
  

       
    

    
                                                                                                    

 

donde ai toma el valor del poro de inicio y af toma el valor de la distancia de 

propagación para la fractura final. 

 Se considera un valor arbitrario de af de 3 mm para todos los niveles 

de esfuerzo. Este último modelo arroja valores adecuados de predicción de 

vida de fatiga utilizando como referencia los poros cuantificados en las 

superficies de fractura, ver figura 3.14, pero presenta algunas predicciones 

no adecuadas especialmente a valores altos de amplitud de esfuerzo. 
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Figura 3.14 Predicción de curva S-N a partir de porosidad medida dentro de 
los especímenes sometidos a fatiga45. 
 

 Caton y coautores46 modificaron el modelo anterior para realizar 

predicciones de vida de fatiga hasta el régimen de 109 ciclos utilizando 

ultrasonido con frecuencias de 20 KHz a temperatura ambiente a los mismos 

tres niveles de velocidad de solidificación. Los valores de umbral a 108 ciclos 

obtenidos difieren un poco de los normalmente extrapolados de las pruebas 

realizadas con equipos convencionales, especialmente en condiciones de 

bajo EDS. De ensayos previos se conoce que el efecto de utilizar 

frecuencias elevadas no afecta las propiedades del material probado, 

además, los resultados se comparan con los obtenidos en otros estudios 

que utilizaron equipos convencionales30-33. 
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CAPITULO 4 

EXPERIMENTACIÓN 

 

4.1  Introducción 

 Prácticamente todos los componentes del motor de combustión 

interna están sometidos de una u otra forma a cargas fluctuantes que 

generan en los mismos fatiga mecánica y térmica. Por ejemplo, las cámaras 

de combustión de la cabeza de motor se encuentran sometidas a cargas 

térmicas fluctuantes producidas por la explosión y enfriamiento subsecuente 

en cada uno de los ciclos de operación de la máquina, sometiendo al 

componente a un régimen de fatiga de bajo ciclo (LCF). Por otro lado, las 

bancadas de los monobloques sufren las cargas generadas por el cigüeñal y 

sus contrapesos durante los mismos ciclos pero a una frecuencia mucho 

más alta en un régimen de fatiga de alto ciclo (HCF).  

Es por estas circunstancias que es de suma importancia para los 

ingenieros de diseño el contar con datos precisos sobre el comportamiento a 

fatiga de alto y bajo ciclo de las aleaciones utilizadas en la fabricación de 

estos componentes. Datos tales como vida de fatiga, umbral de factor de 

intensidad de esfuerzo Kth) e intensidad de esfuerzo crítico (Kcr) resultan 

de vital importancia en las consideraciones de espesores de pared, radios e 

incluso en la selección del material para una aplicación específica. Existen 

innumerables referencias en la literatura sobre como las variables 

microestructurales de las alecciones de aluminio más comunes influyen 

sobre su comportamiento bajo condiciones de fatiga. Por regla general, en el 

caso de las aleaciones para fundición hipoeutécticas tales como la 319 y 

356, la porosidad domina por mucho la vida y comportamiento a fatiga de 
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estas familias de aleaciones; influenciado principalmente por la velocidad de 

solidificación, el tamaño y distribución de la porosidad inherente al proceso 

determina los tiempos de nucleación y  propagación de grietas de fatiga. En 

el caso de aleaciones hipereutécticas del sistema Al-Si la literatura reporta 

que la fase de silicio primario domina estas características, sin embargo la 

porosidad sigue jugando un papel predominante en la formación de grietas 

de fatiga y en la vida del componente. Dadas estas circunstancias, cualquier 

método experimental que trate de evaluar el comportamiento a fatiga de 

aleaciones de aluminio debe contemplar la generación de especímenes con 

niveles de velocidad de solidificación y tamaño de porosidad variable y 

controlable. En el presente estudio se utilizó un molde tipo cuña como el que 

se muestra en la Figura 4.1; dicho molde es capaz de generar un gradiente 

térmico importante que reproduce las velocidades de solidificación que 

comúnmente se encuentran en diferentes zonas de los diferentes 

componentes automotrices que se pretenden fabricar con estas aleaciones. 

4.2  Objetivo de la experimentación. 

Cada vez que un material nuevo es propuesto para la fabricación de 

componentes automotrices, los grupos de ingeniería de los fabricantes 

automotrices requieren la evaluación de las propiedades físicas, químicas y 

mecánicas del material candidato antes de proceder a fabricar componentes 

y probarlos. Las propiedades mecánicas estáticas y dinámicas son 

comúnmente el primer paso en la validación de dichos materiales. 

Propiedades a tensión tales como el esfuerzo de cedencia, esfuerzo último y 

elongación plástica y elástica en función de la velocidad de solidificación 

normalmente sirven como primer filtro para definir si un material es 

candidato o no a ser utilizado en la fabricación de un determinado 

componente. La fatiga a alto ciclo es normalmente el siguiente paso una vez 

que las propiedades estáticas son satisfactorias; una vez más esta 

evaluación se lleva a cabo a diferentes velocidades de solidificación y 

dependiendo del caso, a diferentes ciclos de tratamiento térmico. Este es el 

fin último del presente trabajo de investigación. 
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4.3  Obtención de muestras. 

Debido a que el molde tipo cuña genera un gradiente de solidificación 

progresivo y muy variado, se seleccionaron 3 zonas o niveles con 

velocidades de  solidificación del orden de 113, 19 y 10 °C/seg 

respectivamente. El número de probetas y la ubicación de las mismas se 

muestran en la figura 4.2. En total se vaciaron 10 piezas de las cuales 4 se 

utilizaron para obtener propiedades mecánicas estáticas y los restantes 6 

para muestras de fatiga a alto ciclo. En ambos casos se probaron 

exactamente las mismas posiciones para poder comparar directamente 

ambos comportamientos. 
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Figura 4.1 Molde tipo cuña (E) y horno fusor de 250 kg (B) utilizados en el 
presente estudio para la obtención de muestras. El molde incorpora el uso 
de una templadera de hierro gris (C) para generar el gradiente térmico 
requerido. El seccionado de la pieza se lleva a cabo de acuerdo al mapa 
mostrado en (F). 

Templadera 

Filtro 

A B 

C D 

E 

F 
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Figura 4.2 Selección de muestras de la pieza cuña y sus dimensiones. 
 
 

Todas las piezas se vaciaron de una misma carga del horno mostrado 

en la figura 4.1 (B) para evitar variaciones en la composición química, la cual 

puede ser observada en la Tabla 4.1. Todas las barras prismáticas 

obtenidas fueron sometidas al mismo ciclo de tratamiento térmico 

consistente en una solución por 5 horas a 495°C seguido de un temple en 

agua a 90°C y un envejecido por 5 horas a 240°C lo cual constituye en 

tratamiento tipo T7 para el sistema de aleación estudiado. Una vez 

completado este ciclo, se procedió a maquinar probetas de tensión y fatiga 

de alto ciclo a partir de las barras prismáticas mencionadas. 
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Tabla 4.1 Composición química de la aleación utilizada. Todos los elementos 
en % en peso. 

Si Cu Mg Fe Cr Ni Sr Ti Al 

13.0-

14 

2.8-

3.0 

0.3-

0.35 

0.15 

max 

0.33 

max 

1.3-

1.5 

0.07-

0.08 

0.15 

max 

Bal. 

 

Las geometrías seleccionadas tanto para la probeta de tensión y a 

fatiga alto ciclo se muestran en las figuras 4.3 y 4.4, en ambos casos se 

maquinaron los especímenes de acuerdo a normas ASTM3, 4 (E8/B-557 y E-

466 respectivamente). Se obtuvieron un total de 76 probetas para ensayos 

de tensión y 84 para ensayos de fatiga. La distribución por niveles se puede 

observar en la Tabla 4.2. 

 

Figura 4.3 Geometría de la probeta seleccionada para ensayos de tensión 
de acuerdo a norma ASTM B-557. 
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Figura 4.4 Geometría de la probeta seleccionada para ensayos de fatiga a 
alto ciclo de acuerdo a norma ASTM E-4662. 

 

Cabe mencionar que estas geometrías son las utilizadas en la 

industria como estándares para evaluar las propiedades en monobloques de 

aluminio. 

 

Tabla 4.2 Total de probetas obtenidas 

 

4.4  Ensayos de tensión. 

El ensayo de propiedades estáticas a tensión se llevó a cabo en una 

maquina universal marca Zwick/Roell modelo Z100 (figura 4.5) bajo la norma 

estándar ASTM B557-02. Dichos ensayos se llevaron a cabo a temperatura 

ambiente y en una misma corrida. Los parámetros de velocidad de 

aplicación de carga durante la prueba así como los métodos para 
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determinación del esfuerzo de cedencia se realizaron de acuerdo a la norma 

ASTM3 mencionada. 

 

         Figura 4.5 Máquina universal electromecánica utilizada en este estudio 

4.5  Ensayos de fatiga a alto ciclo. 

El ensayo de fatiga1 fue realizado utilizando una máquina servo 

hidráulica de pruebas MTS 810® con una celda de carga de ± 25 KN modelo 

19F-04, ver figura 4.6. El tipo de ensayo mediante el cual se realizaron todas 

las pruebas fue fatiga axial a alto ciclo con el controlador de prueba en 

carga, es decir, durante el desarrollo de las pruebas el parámetro de control 

es la carga aplicada sobre el espécimen. La frecuencia de prueba utilizada 

fue de 70 Hz con la exposición máxima a 10 millones de ciclos. Si después 

de transcurrir esta cantidad de ciclos el espécimen no fracturó por completo 

se consideró terminado el ensayo. La razón de carga que se utilizó fue una 
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función senoidal; R=-1, es decir, esfuerzo completamente reversible, 

considerada como la condición de ensayo más severa dentro de los ensayos 

de fatiga, se siguieron los lineamientos del estándar ASTM E466-02. 

 

La precisión de la aplicación de la carga fue mantenida dentro del ± 

2% y se registraron los valores de 100 puntos de carga aplicados cada 

144,000 ciclos durante el total del ensayo, así como además, se protegió el 

ensayo para evitar picos de carga que pudieran causar la fractura del 

espécimen de una manera inesperada. 

 

Los especímenes de prueba fueron ensayados utilizando una versión 

modificada del ensayo de fatiga por escalonamiento5. Se realizó 

primeramente un ensayo a fatiga a un esfuerzo cercano al esfuerzo de 

cedencia, determinado por el ensayo de tensión, si el espécimen falla, se 

reduce el esfuerzo de tal forma que cada vez que esto suceda se disminuye 

hasta llegar a un esfuerzo tal que, el espécimen sobreviva 10 millones de 

ciclos; entonces, el esfuerzo se aumenta la misma cantidad utilizada en el 

escalón de reducción de esfuerzo entre cada prueba fracturada. Los 

especímenes que después de los 10 millones de ciclos no fracturaron son 

sometidos a un esfuerzo superior al máximo que soportaron los 

especímenes que no fallaron para promover su fractura y medir e identificar 

el sitio de inicio de falla. 
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Figura 4.6 Máquina universal servohidráulica MTS 810® utilizada en los 
ensayos de fatiga  
 

 

Antes de realizar cada ensayo sé inspeccionó el espécimen a probar 

asegurándose que no presentara rayas debido al maquinado en dirección 

circunferencial visibles a simple vista y, en caso de que presentara éstas, se 

sometió a un ligero desbaste con lijas numero 800, 1200 y 4000. Todos los 

especímenes se pulieron con alúmina de 1m. 

 

Después de realizado cada ensayo se inspeccionó mediante 

estereoscopía el sitio de iniciación de falla y se registró el sitio exacto de 

inicio mediante un diagrama tipo reloj. El fin de esto fue el de monitorear si 
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existe una tendencia a que los especímenes fracturaran en una posición 

preferencial que indique una posible desalineación de los soportes de 

sujeción de la máquina de pruebas. 

 

Los ensayos de fatiga son muy sensibles a falta de alineación en la 

colocación de los especímenes en la máquina de pruebas, para evitar esto e 

impedir que se presenten esfuerzos de flexión debido a la falta de 

alineación, se verifica y, en cada caso necesario, se ajusta la alineación de 

los especímenes utilizando una probeta circular de fatiga en la cual están 

adheridas galgas extensométricas que mediante una interfase y un paquete 

computacional, permite ajustar la alineación y ésta es registrada en forma de 

microdeformación por doblez transferida al espécimen de alineación. 

 

Esta falta de alineación es corregida mediante un aditamento ubicado 

en la parte superior de la celda de carga, como se muestra en la figura 4.8, 

mientras la probeta está en tensión. El valor dentro del cual se mantuvo el 

espécimen al realizar la alineación fue de e=± 25 μs (microdeformación) 

garantizando que no se presentará falla debido a la flexión durante el ensayo 

de fatiga, figura 4.7. 
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Figura 4.7. Paquete computacional para alineación de especímenes de 
fatiga.  
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Figura 4.8. Arreglo de alineación para pruebas de fatiga. El instrumento 
consta de una probeta que tiene adherida 12 posiciones con galgas 
extensométricas, y un aditamento de alineación6. 

 
  

4.6 Caracterización microestructural. 

Dado que la microestructura de un material es la que determina su 

comportamiento físico y químico, resulta de vital importancia entender la 

relación que existe entre la misma y el comportamiento o propiedad 

estudiada. Como se comentó previamente, todo método experimental que 

apunte a comprender un fenómeno físico o químico de un material, debe 
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contemplar la mejor manera de reproducir con mínimas variaciones la 

microestructura deseada en los especímenes de prueban de tal forma que la 

dispersión en los datos obtenidos sea también mínima. El uso del molde 

estándar de arena con templadera descrito en el punto 4.2 del presente 

capítulo, logra este fin dado que la temperatura del mismo es siempre la 

misma y combinando esta condición con una misma temperatura de metal 

líquido en el horno de prueba la microestructura obtenida en las 10 piezas 

vaciadas es técnicamente constante.  

 

Dado este hecho se seleccionaron 3 especímenes de cada uno de los 

niveles de velocidad de solidificación obtenidos para realizar la inspección 

metalográfica. Esta inspección se llevó a cabo en un área cercana a la 

trayectoria de fractura en un plano perpendicular a la dirección de la misma 

pasando por el sitio de nucleación tal y como se muestra en la figura 4.9. 

Para cada una de estas 9 probetas se obtuvo la siguiente información 

(Apéndice C): 

 Microestructura general a 50, 100, 200 y 500X 

 Detalle del punto de inicio de grieta por fatiga a 50, 100 y 200X 

 Porosidad máxima (%) y promedio en el área cercana a la 

trayectoria de grieta. 

 Tamaño de poro máximo en el área cercana a la trayectoria de 

fractura. 

 Tamaño de celda eutéctica. 

 

Cabe mencionar que dado que la fase primaria de este sistema de 

aleación no es aluminio y a que el modo de solidificación no es dendrítico, 

no existe la posibilidad de medir el espaciamiento dendrítico secundario 

como parámetro de velocidad de solidificación. Es por este hecho que se 

utilizará el parámetro de tamaño de celda eutéctica para relacionar la 

respuesta de las propiedades estudiadas. 
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Todas las mediciones mencionadas se realizaron por medio de un 

sistema automático de análisis de imagen Clemex® y con un microscopio 

metalográfico Olympus® PMG3 como el que se muestra en la figura 4.10. 

 

 

              Figura 4.9 Área de medición de probetas 

      

            Figura 4.10 Microscopio y análisis de imagen   utilizado. 
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4.7 Fractografía. 

Todos los especímenes que durante su ensayo fracturaron fueron 

posteriormente analizados en sus superficies de fractura para determinar el 

diámetro en la sección de fractura1, así como la zona de propagación estable 

de fractura por fatiga y, finalmente, el sitio de inicio de la fatiga. La medición 

se realizó utilizando un microscopio electrónico de barrido marca JEOLMR 

JSM- 6360LV y para corroborar la procedencia del sitio de inicio se realizó 

un análisis químico mediante microanálisis de rayos X usando un medidor 

Oxford Inca XSight modelo 7582, ver figura 4.11.  

 

Ejemplos de las mediciones realizadas a cada espécimen se 

muestran en las figuras 4.12 a la 4.14. 

 

Figura 4.11. Microscopio electrónico de barrido e instrumento de 

microanálisis mediante dispersión de energía. 
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Figura 4.12. Medición del diámetro sobre la superficie de fractura de los 

especímenes fallados en fatiga.  

 

Figura 4.13. Medición del área de propagación estable de fatiga y la 

distancia promedio del sitio de inicio hasta el comienzo de la zona de 

fractura final. 
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Figura 4.14. Medición del sitio de inicio de la falla por fatiga. 
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Figura 4.16. Diagrama de flujo de la experimentación. 
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CAPITULO 5 

RESULTADOS 

 

 

 

5.1  Introducción 

 A continuación se presentan los resultados de los ensayos 

mecánicos estáticos y dinámicos realizados durante este estudio, así como 

las mediciones realizadas a las superficies de fractura y la microestructura 

de la aleación experimental desarrollada en las diferentes etapas de la 

experimentación. 

 

5.2  Ensayos de tensión. 

 Los resultados de los ensayos de propiedades de tensión 

monotónicas se presentan en las figuras 5.1, 5.2 y 5.3. La cantidad de 

muestras ensayadas para cada uno de los niveles de velocidad de 

solidificación fueron las siguientes: Nivel 1, 16 muestras, nivel 2, 28 

muestras y nivel 3, 32 muestras. En estas gráficas se puede observar la 

media para cada una de las variables así como la dispersión que 

presentaron los datos.  Las tablas con los resultados completos para cada 

una de las piezas vaciadas se pueden consultar en el apéndice A. Vale la 

pena mencionar, que las muestras del Nivel 3 no presentan un valor de 

cedencia ya que la falla sucede antes de que la elongación alcance el 0.2%. 
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Para estos casos se considera que el esfuerzo de cedencia y el esfuerzo 

último a la tensión son iguales. 

 

 

Figura 5.1. Esfuerzo de cedencia para las muestras ensayadas por nivel. 

 

 

Figura 5.2. Esfuerzo último a tensión para las muestras ensayadas por nivel. 
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Figura 5.3. Elongación total para las muestras ensayadas por nivel. 

 

5.3  Pruebas de fatiga en escalonamiento y curvas S-N para cada uno 

de los niveles ensayados. 

 Para el análisis del comportamiento a fatiga de la aleación 

experimental se utilizó el método de escalonamiento que consiste en 

ensayar especímenes en condiciones de fatiga completamente reversible a 

esfuerzos cercanos al de cedencia del material. Conforme se producen las 

fallas se disminuye el valor de amplitud de esfuerzo hasta que la probeta 

completa 10 millones de ciclos sin fallar. El programa de pruebas se 

presenta en las figuras 5.4, 5.5 y 5.6. Las figuras 5.7, 5.8 y 5.9 muestran las 

curvas S-N para cada uno de los niveles de velocidad de solidificación 

estudiados. Los resultados detallados, incluyendo las zonas en las que las 

probetas presentan la nucleación de las grietas de fatiga, pueden ser 

consultados en el Apéndice B. 
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Figura 5.4. Secuencia de ensayo de la prueba de escalonamiento para las 

muestras del Nivel 1. 

 

Figura 5.5. Secuencia de ensayo de la prueba de escalonamiento para las 

muestras del Nivel 2. 
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Figura 5.6. Secuencia de ensayo de la prueba de escalonamiento para las 

muestras del Nivel 3. 

 

 Figura 5.7. Curva S-N, Nivel 1. 
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Figura 5.8. Curva S-N, Nivel 2. 

 

 

Figura 5.9. Curva S-N, Nivel 3. 
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5.4  Evaluación de los intervalos de fatiga. 

El análisis de los resultados de las pruebas de escalón se realizó utilizando 

la especificación de análisis de GMN71521 a partir del Apéndice B utilizando 

control de carga. El cálculo se basa en el total de ensayos, dividiéndolos 

según su finalización en pasa o no pasa y se utilizan los niveles de esfuerzo 

donde se realizaron más repeticiones a un mismo nivel de esfuerzo. 

 

El análisis estadístico de los datos de la prueba de escalón 

determinan un estimado de la resistencia a la fatiga promedio y los 

siguientes procedimientos son realizados1, 6: 

 

 Determinar cual condición final de ensayo se presentó en mayor 

cantidad, fallas por fractura o pruebas sin falla a los 10 millones de 

ciclos (Ni). 

 Se numeran los niveles de esfuerzo desde cero como se muestra en 

las Tablas 5.1, 5.2 y 5.3 para cada uno de los niveles de velocidad de 

solidificación. 

 Se verifica que el factor de convergencia C≥0.3 para considerar el 

conjunto de datos como válido1. 

 La resistencia a la fatiga promedio se estima como: 

 

            
 

 
 

 

 
                             5.1 

                                                             

donde So es el esfuerzo mínimo utilizado en los cálculos, n es el incremento 

o decremento entre niveles de esfuerzo, A es la sumatoria de “i” por “Ni”1 y 

se calcula del cuadro de pruebas. Otra forma que se utilizó para evaluar el 

promedio de resistencia a la fatiga, fue utilizando la probabilidad de fractura 

a partir de los esfuerzos ensayados para cada una de las condiciones6, 7 y se 

calcula por regresión numérica lineal entre los esfuerzos a un determinado 

porcentaje de probabilidad de fractura usualmente al 50%. 

 

Adicionalmente se presentan los datos de fatiga promedio para cada uno de 

los niveles analizados como método alternativo para la determinación del 
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límite de fatiga de las tres condiciones de velocidad de solidificación. Esto 

debido al hecho de que una alta dispersión en los datos, especialmente a 

velocidades de solidificación baja puede no reflejar un límite de fatiga real. 

 

Tabla 5.1. Cálculo de la vida promedio de fatiga por medio del método 

GMN7152 para las muestras del Nivel 1. 

 

 

 

Tabla 5.2. Cálculo de la vida promedio de fatiga por medio del método 

GMN7152 para las muestras del Nivel 2. 
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Tabla 5.3. Cálculo de la vida promedio de fatiga por medio del método 

GMN7152 para las muestras del Nivel 3. 

 

 

 De igual manera se presentan las curvas S-N de los tres niveles de 

velocidad de solidificación. 

 

Figura 5.10. Curvas S-N para los tres niveles ensayados. 
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5.5  Evaluación metalográfica. 

 Una vez terminados los ensayos de fatiga se procedió a analizar la 

sección trasversal de las fracturas con el fin de evaluar las características 

microestructurales y su posible correlación con la trayectoria de la grieta. 

Como parte del análisis se incluye la porosidad promedio, máxima, el 

tamaño máximo de poro y el tamaño de la celda eutéctica. Estas mediciones 

se realizaron lo más cercano posible a la superficie de fractura y pasando 

por el sitio de nucleación de grieta y se resumen en la Tabla 5.4. Se incluyen 

metalografías a 50, 100, 200 y 500X así como acercamientos a los sitios de 

nucleación para muestras de los 3 niveles de velocidad de solidificación 

(Figuras 5.11 a 5.29). Adicionalmente se analizaron las secciones 

transversales de fractura mediante dispersión de energía de rayos X (EDX) 

con el objetivo de evaluar la trayectoria de la grieta a través de la 

microestructura. El total de metalografías y los datos completos de medición 

de características microestructurales puede ser observado en los Apéndices 

C y D. 

 

Tabla 5.4. Mediciones de porosidad promedio en área de fractura para 

muestras de los 3 niveles de velocidad de solidificación. 
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Figura 5.11. Tamaño de celda eutéctica para los tres niveles. 

 

 

Figura 5.12. Trayectoria de fractura muestra N1W1P1, 50X 

 

Sitio de Nucleación 

Dirección de propagación 
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Figura 5.13. Sitio de nucleación de grieta muestra N1W1P1, 50X 

 

Figura 5.14. Microestructura general muestra N1W1P1, 50X 

Sitio de Nucleación 
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Figura 5.15. Microestructura general muestra N1W1P1, 100X 

 

Figura 5.16. Microestructura general muestra N1W1P1, 200X 
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Figura 5.17. Microestructura general muestra N1W1P1, 500X 

 

 

Figura 5.18. Trayectoria de fractura muestra N2W6P8, 50X. Sección 

transversal al sitio de inicio. 

 

 

Sitio de Nucleación 
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Figura 5.19. Sitio de nucleación de grieta muestra N2W6P8, 50X 

 

Figura 5.20. Microestructura general muestra N2W6P8, 50X 

Sitio de Nucleación 
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Figura 5.21. Microestructura general muestra N2W6P8, 100X 

 

Figura 5.22. Microestructura general muestra N2W6P8, 200X 
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Figura 5.23. Microestructura general muestra N2W6P8, 500X 

 

 

Figura 5.24. Trayectoria de fractura muestra N3W3P24, 50X 

 

Sitio de Nucleación 
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Figura 5.25. Sitio de nucleación de grieta muestra N3W3P24, 50X 

 

Figura 5.26. Microestructura general muestra N3W3P24, 50X 

Sitio de Nucleación 
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Figura 5.27. Microestructura general muestra N3W3P24, 100X 

 

Figura 5.28. Microestructura general muestra N3W3P24, 200X 
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Figura 5.29. Microestructura general muestra N3W3P24, 500X 

 

Figura 5.30. Mapa de EDX para Silicio muestra N3W3P24 
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Figura 5.31. Mapa de EDX para Silicio muestra N1W1P1 

 

 

Figura 5.32. Mapa de EDX para Silicio muestra N2W5P8 
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5.6  Tenacidad a la fractura. 

La tenacidad a la fractura se define como la cantidad de energía que 

puede absorber un material antes de fracturarse, para el presente análisis se 

utilizó la siguiente relación para calcular dicho parámetro: 

                        5.2 

Donde max el valor de esfuerzo máximo a la tensión y ac es la 

distancia de propagación de grietas de fatiga, cuyos valores para todas las 

muestras analizadas puede ser revisado en el Apéndice D. 

El avance de las grietas se determinó a partir de la fractografía en 

SEM. La Figura 5.33 presenta los valores promedio de tenacidad a la 

fractura obtenidas para todas las muestras por nivel de velocidad de 

solidificación. 

 

 

Figura 5.33. Tenacidad a la fractura promedio para cada uno de los niveles 

analizados. 

 

Ciclos a la falla 
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5.7  Área y distancia de propagación de grieta. 

Existe una relación directa entre la distancia de propagación de 

grietas y la amplitud de esfuerzo aplicado al espécimen y a sus 

características microestructurales. Los valores de propagación para las 

diferentes condiciones evaluadas se presentan en la Figura 5.34. De igual 

forma, se observa también como el área de propagación es mayor con el 

aumento de los números de ciclos que soporta el espécimen a fatiga y 

conforme disminuye el esfuerzo el área de propagación es mayor. Figura 

5.35. 

 

Figura 5.34. Área de fractura y distancia de propagación de grietas en 

función de la amplitud de esfuerzo aplicado. 
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Figura 5.35. Área de fractura y distancia de propagación de grietas en 

función de los ciclos a falla. 

 

 

5.8  Ciclos a la falla y tamaño inicial de defecto. 

La relación que existe entre el tamaño inicial del defecto que sirve de 

sitio de nucleación para las grietas de fatiga y los ciclos requeridos para 

causar la falla se presentan en la Figura 5.36. De igual manera es posible 

segregar estos datos en función de la amplitud de esfuerzo aplicada a cada 

uno de los especímenes. 
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Figura 5.36. Relación entre el tamaño inicial de defecto y los ciclos a falla en 

función de la amplitud de esfuerzo aplicado. 

 

5.9  Factor crítico de intensidad de esfuerzo. 

Los principios de mecánica de la fractura lineal elástica han sido 

utilizados para correlacionar la porosidad al límite de fatiga. Murakami y 

colaboradores3 utilizaron una relación en la cual el factor de intensidad de 

esfuerzo depende del área del sitio de inicio de crecimiento de fatiga y para 

R=-1, se calcula como: 

                       5.3 

 

donde , es una relación empírica que tiene un valor de 0.65 para 

defectos localizados en la superficie y de 0.5 para defectos internos, Ai es el 

área del defecto de donde inicio la propagación de grieta. La Figura 5.37 

muestra los valores de Kmax para los tres niveles analizados. 
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Figura 5.37. Factor de intensidad de esfuerzo Kmax para los tres niveles de 

velocidad de solidificación analizados. Valor de límite promedio de fatiga se 

indica en cada nivel. Puntos sólidos son muestras que pasan los 107 ciclos, 

puntos huecos fallan. 

 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 

Kmax 
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CAPITULO 6 

ANÁLISIS Y DISCUSIÓN  

DE RESULTADOS 

6.1  Introducción 

En este capítulo se discuten los resultados obtenidos de los ensayos 

estáticos y dinámicos realizados sobre los especímenes provenientes de la 

pieza tipo cuña a los tres diferentes niveles de solidificación seleccionados, 

así como su relación con las características microestructurales medidas en 

las muestras. De igual manera se analizan las relaciones existentes entre la 

microporosidad y su efecto en la nucleación y propagación de grietas de 

fatiga. 

 

6.2  Análisis químico. 

 El análisis químico de la aleación con la cual se fabricaron las 

muestras utilizadas en este estudio se obtuvo de manera directa del líquido 

en el horno al momento de vaciado. El promedio de tres lecturas se presenta 

en la Tabla 4.1. Los valores obtenidos se encuentran dentro de rango de 

acuerdo a la especificación interna para la aleación experimental. Dado que 

todas las muestras se vaciaron de la misma carga del horno, no existe la 

posibilidad de variaciones significativas en composición química tanto en las 

muestras de tensión como en las de fatiga. 
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6.3  Resultados de los ensayos de tensión y su relación con la 

microestructura. 

 Las Figuras 5.1, 5.2 y 5.3 muestran la marcada correlación existente 

entre la velocidad de solidificación de la aleación con los esfuerzos de 

cedencia y máximo, así como de la elongación. A velocidades de 

solidificación altas las propiedades tales como el esfuerzo de cedencia y el 

último a tensión se incrementan al igual que la elongación total, dado que las 

velocidades de enfriamiento altas promueven la formación de 

microestructuras más finas y porosidades bajas y aisladas brindando al 

material una mejor tenacidad y resistencia elevada. Dado que el ciclo de 

tratamiento térmico aplicado (T7) fue el mismo para todas las muestras de 

material no existen cambios asociados a este proceso. Este comportamiento 

es común para cualquier pieza vaciada1. Dado que la fase primaria de esta 

aleación no es el aluminio sino el silicio, no es posible correlacionar el nivel 

de propiedades mecánicas con el espaciamiento dendrítico secundario como 

se hace comúnmente en aleaciones Al-Si hipoeutécticas; sin embargo existe 

otra característica microestructural directamente relacionada con la 

velocidad de solidificación que puede ser usada con este fin, el tamaño de 

celda eutéctica2. La Figura 6.1 muestra la relación existente entre las 

propiedades mecánicas estáticas y el tamaño de dichas celdas.  
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Figura 6.1. Relación entre las propiedades mecánicas estáticas y el tamaño 

de celda eutéctica promedio. 

 

Es importante mencionar que se observa un incremento marcado en el 

módulo elástico de la aleación cuando éste se compara con las aleaciones 

hipoeutécticas estándar las cuales exhiben un valor de entre 68 y 72 GPa, 

mientras la aleación utilizada en el presente trabajo muestra valores de entre 

85 y 90 GPa. Este incremento esta relacionado al alto contenido de silicio 

que incrementa la rigidez de la aleación con la consecuente pérdida de 

tenacidad (Ver Apéndice A). 

 

 Cuando se analiza la relación existente entre el límite de fatiga y las 

propiedades mecánicas estáticas se observa una relación lineal. Las 

muestras de alta velocidad de solidificación muestran altos valores de límite 

de fatiga y esfuerzos de cedencia y último a la tensión. El comportamiento 

de los promedios de las variables puede ser observado en la Figura 6.2. De 

igual manera la tenacidad a la fractura se relaciona de la misma forma a 

estas mismas propiedades guardando una estrecha relación con la 

velocidad de solidificación (Figura 6.3). 
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Figura 6.2. Relación entre las propiedades mecánicas estáticas y el límite de 

fatiga promedio. 

 

Figura 6.3. Relación entre las propiedades mecánicas estáticas y la 

tenacidad a la fractura promedio. 
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6.4 Resultados de los ensayos de fatiga en función de la 

microestructura. 

 Dado que las aleaciones de aluminio no presentan un límite de fatiga 

definido, se vuelve necesario establecer un criterio para su determinación 

que consiste en definir un número de ciclos mínimos que la probeta debe ser 

capaz de cumplir, el valor de esfuerzo que corresponda a ese valor de ciclos 

se considera la vida de fatiga. En el caso de la industria automotriz, el pase 

se establece a los 107 ciclos mientras por ejemplo en la industria 

aeroespacial se exigen 109 ciclos. La forma más común de representar el 

comportamiento a fatiga de un material es mediante la curva S-N o de 

Wöller, en la cual se grafican los valores de amplitud de esfuerzo al cual 

fueron sometidos los especímenes contra el número de ciclos a falla en 

escala logarítmica. Es un hecho bien conocido que el valor de vida de fatiga 

está directamente relacionado con la velocidad de solidificación de la 

aleación ya que esta variable afecta de manera directa la cantidad de 

porosidad que sirve de núcleo a las grietas de fatiga3,4. A velocidades altas 

el valor de fatiga se incrementa mientras que al disminuir el valor también se 

reduce. La figura 6.4 muestra el comportamiento que presentaron todas las 

muestras del estudio en función de la velocidad de solidificación; como 

puede observarse el comportamiento es el esperado. 

 

 

Figura 6.4. Curvas S-N para todos los niveles de velocidad de solidificación. 
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A partir de esta información es posible calcular el límite de fatiga para 

cada uno de los niveles de velocidad de solidificación. Si se toma 

directamente el promedio ponderado y basado en el comportamiento de las 

curvas S-N. Existe también la posibilidad de obtener un valor de límite de 

fatiga utilizando el método propuesto en la norma GMN7152 el cual 

considera la desviación estándar observada durante el desarrollo de las 

pruebas de escalonamiento, los resultados de ambas formas de cálculo se 

presentan en la Tabla 6.1. Como puede observarse, la incorporación del 

parámetro de desviación estándar se traduce en una disminución del valor 

de límite de fatiga cuando se compara contra el obtenido directamente de las 

curvas S-N y el promedio ponderado. La desviación estándar también 

provoca que el valor reportado para el Nivel 2, resulte menor al reportado 

para el Nivel 3, por esta razón se decidió utilizar el resultado obtenido de las 

curvas S-N para el resto del análisis. 

 

Tabla 6.1. Valores de límite de fatiga para los tres niveles de velocidad de 

solidificación por métodos GMN7152 y S-N. 

Nivel 
Límite de Fatiga 

(MPa), por GMN7152 

Límite de Fatiga (MPa) 

S-N (Promedio) 

1 74.6 81.4 

2 47.5 52.5 

3 51.2 48.2 

 

La diferencia observada es el resultado del desarrollo de la 

microestructura causado por las diferencias en velocidad de solidificación. A 

velocidades de solidificación altas, la microestructura producida es fina con 

porosidades pequeñas y bien distribuidas, con un tamaño de celda eutéctica 

pequeño. Al incrementarse la velocidad de solidificación la microestructura 

resultante engrosa con porosidades de mayor tamaño y celdas eutécticas 

con tamaños superiores a 1 mm. Esto produce una pérdida no solo en las 

propiedades mecánicas estáticas, como se vio anteriormente, sino que 

también incrementa los sitios de nucleación para grietas de fatiga y, al 

reducir la tenacidad del material, afecta de manera negativa a la velocidad 
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de propagación de las grietas una vez que estas se forman, provocando la 

caída del límite como se observa de las curvas S-N. También puede 

observarse que la diferencia en límite de fatiga entre los Niveles 2 y 3 es 

muy pequeña (4.3 MPa), lo cual sugiere que la diferencia en la velocidad de 

solidificación entre estas zonas del molde cuña no es lo suficientemente 

fuerte para producir un cambio microestructural significativo en cuestión de 

nucleación y propagación de grietas de fatiga. La Figura 6.5 muestra la 

relación entre el valor de límite de fatiga, la porosidad y el tamaño de celda 

eutéctica promedio. 

 

Figura 6.5. Relación entre la porosidad y el tamaño de celda eutéctica 

promedio, y el límite de fatiga. 

 

6.5 Análsis fractográfico 

 Existe una relación directa entre la distancia y el área de propagación 

de grietas contra el número de ciclos que las probetas sobreviven. Se 

observa que a bajos ciclos (N < 240,000) corresponde áreas de propagación 

de no más de 5 mm2 mientras que las muestras que sobrevivieron a altos 

ciclos (N > 7,000,000) las áreas de propagación alcanzan valores máximos 

de 15 mm2, las distancias máximas de propagación para esos mismos 

intervalos son de 1 y 4 mm respectivamente (Figura (5.31). Cuando estos 
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mismos valores se grafican contra la amplitud de esfuerzo, se observa de 

nueva cuenta una relación lineal, donde a amplitudes de esfuerzo superiores 

a los 100 MPa, la distancia de propagación no excede 1 mm  y área de 

propagación es de máximo 6 mm2, mientras que por debajo de los 50 MPa 

esos mismos parámetros se encuentran en los 4 mm y los 18 mm2 

respectivamente (Figura 5.30). 

Cuando se observa la relación que guarda el tamaño de la 

discontinuidad que inició la grieta, que en todos los casos resultó ser 

porosidad causada por gas hidrógeno o microrechupes, una relación lineal 

vuelve a surgir, resulta evidente que a tamaños de poro mayores el número 

de ciclos a la falla se reduce de manera substancial (Figura 5.32), a medida 

que los poros se reducen en tamaño por efecto de la velocidad de 

solidificación, el número de ciclos que las muestras sobreviven también se 

incrementa. Esto es un comportamiento normal que permite establecer un 

parámetro de control de proceso para la fundición que consiste en la 

determinación de los umbrales de porosidad para obtener una resistencia a 

la fatiga específica a una amplitud de esfuerzo específico en función de los 

requerimientos de un componente vaciado en una zona específica del 

mismo. Los valores determinados a partir de los datos experimentales 

pueden ser revisados en la Tabla 6.2. 

 Vale la pena mencionar que el mecanismo de falla que exhiben las 

muestras analizadas es diferente al reportado en la literatura para 

aleaciones hipereutécticas del sistema Al-Si6, 7, en la cual se establece que 

la nucleación de grietas de fatiga ocurre en los cristales de silicio primario 

comúnmente encontrado en estas aleaciones, con una subsecuente 

propagación fracturando la fase frágil de silicio al frente de la grieta. Dado 

que el sistema de aleación utilizado en este estudio no presenta contenidos 

de fase primaria de silicio por encima del 3%2, los sitios de nucleación 

observados en todos los casos y para todas las velocidades de solidificación 

estudiadas son poros formados ya sea por gas hidrógeno o fenómenos de 

contracción (microrechupes), posteriormente, la grieta se propaga a través 

de las celdas eutécticas a pesar de que a velocidades lentas de 

solidificación existe una gran cantidad de fase de aluminio dúctil entre las 
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fronteras de dichas celdas eutécticas. De cierta forma, la supresión de la 

fase primaria de silicio brinda a la aleación de una ductilidad adicional que 

no está presente en condiciones normales, haciendo que el sistema 

hipereutéctico de este trabajo se comporte de manera similar a uno 

hipoeutéctico.  

 Sin embargo, el incremento en ductilidad resultado de la supresión de 

la fase primaria de silicio no es suficiente para que el material se ajuste al 

modelo de mecánica de fractura lineal elástica ya que la matriz sigue siendo 

frágil y la acumulación de daño plástico en la punta de la grieta no llega a ser 

significativa para reducir la velocidad de propagación de la misma, Figuras 

6.6 y 6.7. 

 

Figura 6.6. Trayectoria de grieta en la muestra N1W1P1, a pesar de la 

presencia de un cristal de silicio primario, la grieta nuclea en un poro sub-

superficial 

Silicio Primario 

Sitio de nucleación 
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Figura 6.7. Mapa de Rayos X de silicio en el cual se observa que la 

trayectoria de la grieta es transcelular, a través de las celdas eutécticas 

 

Tabla 6.2. Rangos de amplitud de esfuerzos en función del tamaño máximo 

de poro necesarios para nuclear grietas de fatiga observados en el presente 

estudio. 

Rango de Amplitud de Esfuerzo 

(MPa) 
Tamaño de Poro máximo (m) 

85 - 90 < 200 

55 - 60 400 - 500 

45 - 50 > 600 

 

6.6 Tenacidad a la fractura en función de la microestructura. 

 Para el cálculo de tenacidad a la fractura se utilizó la ecuación 5.2. 

Cabe mencionar que para dicho cálculo, los especímenes que presentaron 

sitios múltiples de nucleación fueron descartados. Dicho fenómeno se 

presenta cuando los valores de amplitud de esfuerzo aplicados a las 

muestras sobrepasan los 110 MPa. El efecto de la velocidad de solidificación 

sobre la tenacidad a la fractura es evidente, tal y como se muestra en la 

Figura 5.29. Como puede observarse, el Nivel 1 presenta valores promedio 

de 32.7 MPa*m0.5 seguido por el Nivel 2 con 29.2 MPa*m0.5 y 22.3 MPa*m0.5 

del Nivel 3. Estos valores son inferiores a los exhibidos por aleaciones 
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hipoeutécticas y se debe principalmente a la pérdida de ductilidad que 

produce el alto contenido de silicio en la aleación utilizada en este estudio. 

Una vez más, la baja velocidad de solidificación en los Niveles 2 y 3 provoca 

una marcada caída en los valores medidos, resultado del incremento en 

porosidad y en el tamaño de celda eutéctica. 

6.7 Factor crítico de intensidad de esfuerzo. 

 Siguiendo la teoría de mecánica de la fractura lineal elástica, el factor 

crítico de intensidad de esfuerzo se calculó en función del defecto que inició 

a la grieta de fatiga tomando en cuenta su ubicación (superficial o sub-

superficial). Se puede observar que no hay una clara diferenciación en los 

valores de Kmax entre los especímenes que sobrevivieron los 107 ciclos y 

los que fallaron antes de este valor que permitan la determinación del umbral 

de intensidad de esfuerzo Kth, esto puede ser observado en la Figura 5.33. 

Los valores aproximados de Kmax cerca del umbral se estima en 1.1 

MPa*m0.5 para los Niveles 1 y 2 de velocidad de solidificación mientras que 

el Nivel 3 la alta dispersión hace imposible dicha aproximación.  El esfuerzo 

crítico a la fractura Kcr es técnicamente igual para los tres niveles de 

velocidad de solidificación analizados. Lo anterior se presenta en la Figura 

6.8. 
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Figura 6.8. Factor de intensidad de esfuerzo crítico para los tres niveles de 

velocidad de solidificación. 
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CAPITULO 7 

CONCLUSIONES 

 Y RECOMENDACIONES 

 

7.1 Conclusiones. 

 Es posible producir una aleación base Al-Si hipereutéctica y suprimir 

la formación de la fase de silicio primario por medios químicos y térmicos. Si 

esta fase primaria de silicio es suprimida, el mecanismo de nucleación de 

grietas de fatiga en el sistema hipereutéctico es similar al observado en los 

sistemas hipoeutécticos, en el cual la nucleación de grietas de fatiga pasa 

del cristal de silicio primario al poro de gas o rechupe de mayor tamaño. 

Las características de propagación de grieta en la aleación 

AlSi14Cu3Ni1 desarrollada, es bastante diferente del observado en las 

aleaciones hipoeutécticas y del reportado en la literatura para aleaciones 

hipereutécticas; las grietas crecen fracturando a las frágiles celdas 

eutécticas al frente de la punta de la grieta, como se observó en el análisis 

de EDX, la velocidad a la cual se propagan dichas grietas, es altamente 

dependiente  del tamaño de celda, siendo las celdas más pequeñas las más 

resistentes. 

El incremento en la rigidez y la pérdida de ductilidad causados por el 

alto contenido de silicio impiden la utilización de los modelos de mecánica de 

la fractura lineal elástica y de pequeñas grietas para caracterizar el 

comportamiento a la fatiga de este tipo de materiales, dado que el modelo se 

basa en la acumulación de daño plástico en la punta de la grieta mientras 

ésta se propaga, y dado que la fase primaria en este sistema es silicio, su 

baja habilidad de deformación limita la acumulación de dicho daño plástico. 
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El molde tipo cuña utilizado en el presente estudio probó ser capaz de 

producir las velocidades de solidificación necesarias para obtener muestras 

para la fabricación de probetas de propiedades mecánicas estáticas y 

dinámicas repetibles y confiables, sin embargo es necesario seleccionar con 

extremo cuidado las zonas a utilizar para garantizar una buena 

diferenciación microestructural que discrimine la sanidad en los diferentes 

niveles seleccionados. 

La similitud en los valores de tenacidad a la fractura obtenidos al 

comparar aleaciones hipo e hipereutécticas (R. González, Tesis Doctorado) 

en áreas de alta velocidad de solidificación indica que a pesar del hecho de 

que el alto contenido de silicio reduce la ductilidad del material, se puede 

lograr un buen compromiso entre las propiedades mecánicas que habiliten el 

uso de estos sistemas de aleación en la fabricación de componentes 

automotrices de alto desempeño como lo son los monobloques de motor. 

El impacto tecnológico del presente estudio radica en la información 

obtenida en este estudio que resulta de vital importancia para los 

diseñadores de motores de combustión interna, ya que proporciona datos 

que pueden ser utilizados en los modelos de elemento finito; sin embargo se 

requiere más trabajo para determinar el valor de Kth indispensable en la 

determinación de características geométricas y variables de proceso de 

fabricación de estos componentes. 

Por otro lado, el impacto científico reside en el desarrollo de un 

método experimental que puede ser utilizado para caracterizar el 

comportamiento a fatiga de cualquier sistema de aleación de base aluminio, 

con una excelente reproducibilidad y precisión. 

 

7.2 Comentarios finales y recomendaciones. 

El presente estudio muestra la posibilidad de la utilización de 

aleaciones base Al-Si hipereutécticas  en la manufactura de monobloques 

de motor para la industria automotriz que no requieren del uso de camisas 

de hierro gris en el área del cilindro. Existe información sobre la resistencia 
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al desgaste de este material así como de pruebas de dinamómetro que 

muestran la posibilidad de un motor monolítico de aluminio el cual reducirá 

de manera significativa el peso total del vehículo, habilitando a los 

fabricantes automotrices para cumplir con las nuevas restricciones 

ambientales y con los cada vez más estrictos estándares de eficiencia. 

El comportamiento físico y mecánico de este tipo de materiales está 

siendo analizado. Se requiere de un segundo estudio del comportamiento a 

fatiga a mayor profundidad para encontrar una alternativa al modelo de 

mecánica de la fractura lineal elástica que ha probado no ser satisfactorio. 

Para el año 2020, solo los automóviles que utilicen de manera 

intensiva materiales ligeros tales como las aleaciones de aluminio, 

magnesio, compósitos o incluso plásticos, serán los únicos capaces de 

cumplir con los estándares ambientales y de eficiencia requeridos por los 

gobiernos a nivel mundial. El monobloque del motor, al ser uno de los 

componentes de mayor masa, necesita ser reemplazado en especial en los 

modernos y poderosos motores Diesel que requieren de resistencias más 

elevadas que sus contrapartes a gasolina y que actualmente usan el popular 

hierro de grafito compacto (CGI) en su construcción.  

Se requieren más estudios en estos materiales ligeros para desplazar 

de manera definitiva al hierro y sus aleaciones de la manufactura de 

vehículos automotores. 
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