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RESUMEN 

En el presente trabajo se investigó la caracterización y comportamiento mecánico de 

nuevas aleaciones eutectoides base zinc, aluminio modificadas con plata. El objetivo 

principal se baso en identificar la influencia de la plata en los fenómenos involucrados 

con los procesos metalúrgicos empleados. Con los resultados experimentales se obtuvo 

la información necesaria para determinar la composición adecuada para establecer 

criterios de la aleación con mejoras a las propiedades mecánicas superplásticas, y así 

poder desarrollar procesos de innovación tecnológica basados en la interpretación de los 

mecanismos de deformación. Asumiendo que la plata, constituye en las aleaciones un 

refinamiento microestructural; las aplicaciones están orientados a productos laminados, 

conformados superplasticos y como materia prima estructural para la industria metal 

mecánica. 

Las técnicas empleadas fueron Microscopia Electrónica de Barrido, Microscopia de 

fuerza atómica y ensayos de tensión principalmente. 

ABSTRACT 

In the present work the eutectoid Zn-AI alloy modified with several amounts of silver, 

were studied and characterized under different techniques, to determine their structure 

and mechanical behavior of these new eutectoid alloys based on zinc. The goal was to 

identify the influence of the silver in the phenomena invol ved in conventional 

metallurgical processes. The experimental results, gave the necessary information to 

determine the suitable composition and best mechanical properties of the alloy, with 

improvements in the superplastic and mechanical properties, to be able to develop 

processes of technological innovation based on the results of the deformation 

mechanisms. Silver induces microstructural refinement enhancing the superplastic 

properties. The applications are directed to rolled products, superplastic forming and as 

raw material for the metal industry. 

Atomic Force and Scanning electron microscopy were used as well as tensile test. 



CAPITULO 1 

1.1 Introducción 

El desarrollo de nuevas tecnologías en México, tiene actualmente una gran importancia 

debido a la necesidad de aplicaciones científicas, industriales y comerciales de materiales 

estructurales. Esta necesidad se enfoca en la innovación de materiales que puedan desplazar 

a los actualmente utilizados. Un ejemplo de materiales usados por excelencia durante siglos 

es la familia de los aceros. Sin embargo, es importante sustituir dada su naturaleza, debido a 

que sus propiedades mecánicas no satisfacen los actuales requerimientos industriales. Este 

estudio se enfoca principalmente en el desarrollo de un nuevo material estructural 

denominado "Zinag". Esta aleación es la combinación de tres elementos (Zn, Al y Ag), de 

los cuales el zinc y la plata son materia prima nacional de primer nivel de explotación. El 

concepto del desarrollo de la aleación en este estudio tiene principalmente el mIsmo 

concepto a su antecesor, la aleación Zn-AI-Cu. 

La aleación Zn-AI-Cu, en nuestro país se ha investigado por más de tres décadas, 

fundamentalmente nace con el fin de desarrollar aplicaciones en el proceso de forja, 

laminación, conformado superplástico y sus diversas aplicaciones en piezas de fundición. 

La idea principal del estudio de este material consistió en la preocupación por desarrollar 

una aleación mexicana que pudiera dar un mayor y mejor uso de la materia prima nacional, 

en este caso del Zn y del Cu, y que pudiera competir con las aleaciones base aluminio que 

son de importación. Así nace la idea del estudio e investigación de la aleación denominada 

Zinalco ®. 

El objetivo principal de la investigación que se plantea en este trabajo doctoral 

depende fundamentalmente de agregar al sistema eutectoide Zn-Al un tercer elemento 

como es la plata. Al adicionar un tercer elemento éste causará mejoras al sistema ternario, 

las cuales actúan de manera importante en dos aspectos fundamentales a) Comportamiento 

mecánico, y b) resistencia a la corrosión (ver figura l.1). 

El comportamiento mecánico de las aleaciones, se analizó específicamente en la 

evolución de la caracterización superplástica en función de la temperatura, considerando a 
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la plata como un elemento por naturaleza maleable y de gran ductilidad, que producirá 

efectos favorables en el comportamiento superplástico de la aleación base Zn-Al. 

Por otra parte, una vez alcanzado el objetivo propuesto de obtener un material con 

óptimas propiedades superplásticas, es importante analizar su comportamiento a la 

corrosión por metodologías estándares y así poder emplear criterios para asegurar con gran 

confiabilidad un material con óptimas condiciones mecánicas y de resistencia a medios 

agresivos y al ambiente. 

De igual forma, es un objetivo de este trabajo el desarrollar una nueva aleación que 

pueda ser competitiva en el mercado, con propiedades mecánicas que puedan ser 

explotadas en nuevas aplicaciones industriales y con un menor costo de producción, ya que 

una de las propiedades fundamentales de este material es la superplasticidad, propiedad que 

actualmente tiene un auge a nivel mundial en la producción metal mecánica. El motivo 

principal es tener una variación en la composición para analizar el comportamiento de cada 

una de las aleaciones con base a cada ensayo y caracterización en particular. Con el fin de 

proponer una aleación que contenga el mejor comportamiento mecánico, se estudiaron 

cuatro aleaciones en estudio con composiciones teóricas del 0.5, 1.0, 2.0 Y 4.0% en peso de 

plata modificando a la aleación eutectoide Zn-Al. 
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Figura l. J Efecto de los aleall/es en la corrosión illlergrallular de la aleación eutectoide Zn-Al. El 
% de material sin afectar se mide dividiendo la sección de la muestra después de la corrosión 

entre la sección antes de la corrosión. 

Con base a lo anterior el trabajo se integró de la siguiente forma. El primer capítulo 

enuncia los conceptos generales y la motivación de la investigación. El segundo capítulo 

introduce al lector de manera breve en los antecedentes básicos del sistema Zn-Al y 

principalmente en los conceptos que atañen al comportamiento superplástico que 

caracteriza a la aleación en estudio. 

El capítulo tercero está constituido por la descripción del trabajo experimental, así 

como la presentación de los equipos y técnicas utilizados en el trabajo desarrollado. 

En el capítulo cuarto están concentrados los resultados experimentales y Ise da una 

discusión de cada uno de los resultados para determinar el comportamiento de las cuatro 

aleaciones en estudio. Esto con el fin de proponer una aleación con mejoras mecánicas y 

resistentes a diferentes procesos de corrosión. En el último capítulo se presenta un resumen 

y discusión y análisis de los resultados del capitulo anterior, con el fin de tener 

conclusiones sobresalientes del trabajo terminado. 



1.2. Motivación. 

Las aleaciones zinc- aluminio han sido de gran interés en las anteriores décadas debido a 

sus aplicaciones estructurales, su comportamiento microestructural y a su controvertido 

diagrama de fases que aún está en estudio [1-13]. A pesar de que México es uno de los 

países que produce más zinc en el mundo, desafortunadamente un porcentaje mayor al 75% 

de la producción se exporta como mineral enriquecido o como lingote que se vende como 

materia prima a precios muy bajos, debido a que no tiene ningún valor agregado, de esta 

forma las empresas mineras no son competitivas a las variaciones en los precios 

internacionales de los metales, por lo cual actualmente este metal beneficia más a los 

consumidores que a los productores. 

Por otra parte, en nuestro país el aluminio es un producto de importación, ya que la 

materia prima (alúmina) para la obtención del aluminio primario es importada de EEUU. 

Esto, aunado a que la energía eléctrica es más costosa en México, da por resultado un costo 

mayor al aluminio transformado en México comparado con el obtenido en los EEUU. 

Con este panorama histórico, que hasta la fecha continua siendo un problema en 

nuestro país, en los años 70's del siglo pasado se comenzó a estudiar al sistema Zn-Al en la 

región eutectoide con el fin de generar aleaciones que transformen a dichos materiales y 

dejen de ser considerados materiales sin un valor agregado. Dichos estudios se realizaron 

en el I1M-UNAM con resultados notables. Sin embargo, la línea de investigación de las 

aleaciones zinc-aluminio tomó un nuevo alcance con las mejoras mecánicas de la aleación 

al agregar un tercer elemento que en este caso fue el cobre. Los beneficios de la nueva 

tecnología de aleaciones Zn-AI-Cu dieron inicio a desarrollos de investigación básica y 

aplicada a nivel industrial. 

Considerando lo antes mencionado, en México existe otro metal precioso como es 

la "Plata", con una producción a nivel mundial de 2,196 toneladas anuales y con un nivel de 
I 

exportación del 79% vendida a precios de materia prima, dio la pauta para desarrollar con 

este metal una aleación que pueda alcanzar los niveles de investigación básica tal como lo 

ha tenido el desarrollo de las aleaciones Zn-AI-Cu denominadas Zinalco®. El principal 

argumento para realizar dicha modificación del tercer elemento de cobre por plata, fue que 

la temperatura de fusión de la plata es menor en cuanto al cobre, propiedades físicas y 



químicas, así como su propiedades mecánicas y su excelente ductilidad característica de 

este elemento. La principal motivación de realizar aleaciones con este elemento agregado 

es la necesidad de transformar la aleación eutectoide Zn-Al como material estructural y 

darle un valor inducido por este metal precioso. 

De igual forma, dado el panorama de desarrollo artesanal en nuestro país, es 

importante tener nuevas aleaciones estructurales resistentes a los agentes corrosivos y que 

además tengan una apariencia vistosa al consumidor. Es por ello que la investigación tiene 

entre sus puntos de interés, poder dar a conocer nuevas técnicas de aplicación de este 

material, ya que tomando en cuenta que el punto de fusión de una aleación base zinc es del 

orden de 450°C, esta capacidad de manejo de la aleación y producción podrá estar al 

alcance de los artesanos mexicanos para trabajar y elaborar piezas con equipos básicos y 

aplicar la aleación óptima en composición y propiedades mecánicas para competir con otros 

materiales existentes en el mercado. Es decir, el trabajo experimental de esta investigación 

está basado en muestras que fueron elaboradas con materia prima con grados de pureza 

comercial y principalmente con procesos de producción sencillos considerando esta 

justificación. 

Por otra parte, el interés que ha surgido por la incorporación de nuevas aleaciones 

de fabricación nacional para estudios de biocompatibilidad con implantes en el cuerpo 

humano, esta aplicación a sido un punto más de interés para la realización de estas 

aleaciones. De esta forma se espera que la aleación tenga un alcance importante en el 

desarrollo de investigación básica de este campo del conocimiento. Por lo que surge la 

intención de poder dejar un estudio inicial para que algunos grupos de investigación se 

interesen por la aleación que cumpla con las normas requeridas para realizar pruebas de 

compatibilidad in vitro e in vivo aplicando implantes de la aleación desarrollada. 

Finalmente se espera que la aleación tenga un alcance como material superplástico, 

dado al grado de conformabilidad ya que al desarrollar la caracterización a nivel laboratorio 

será más fácil extrapolar los resultados y aplicar el desarrollo de la investigación a nivel 

industrial. En la figura 1.2 se muestra el diagrama de flujo de la metodología empleada en 

el desarrollo de la presente tesis doctoral. 



1.3 Objetivos 

Explorar el efecto de la presencIa de diferentes cantidades de plata, sobre el 

comportamiento superplástico de las aleaciones zinc aluminio. 

Explicar las causas que originan los comportamientos observados experimentalmente. 

Establecer las condiciones de temperatura y rapideces de deformación que correspondan a 

una mayor superplasticidad de las aleaciones bajo estudio. 

Establecer el efecto de diferentes cantidades de plata sobre la microestructura de colada y la 

obtenida de laminación en caliente bajo condiciones controladas. 

Analizar el comportamiento de las aleaciones ante un medio corrosivo. 
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CAPÍTULO 11 
Antecedentes 

2.1. Diagrama de fases del sistema Zinc-Aluminio. 

Las aleaciones denominada Zinag, parten de una aleación Zn-AI modificada con Plata, 

estas aleaciones tiene un comportamiento microestructural cercana a composición 

eutectoide Zn-22%pAI [15-27]. De acuerdo al diagrama mostrado en la figura 2.l. A 

temperaturas menores a la temperatura eutectoide (.,.277°C), la aleación esta constituida por 

dos fases estables (a y r¡). 

La fase a, es una solución sólida rica en aluminio cuya estructura se basa en la estructura 

de éste (ccc). La fase r¡, es una solución sólida rica en zinc basada en la estructura del zinc 

(hcp) . Al calentar la aleación por encima de la temperatura eutectoide, las fases a y r¡ se 

transforman en una fase única, con la misma estructura que el aluminio, esta fase de alta 

temperatura tiene un parámetro de red semejante al del aluminio a temperatura ambiente 

(4.049 A), manteniendo la estructura ordenada de éste con una estequiometría ZnAl. Al 

elevar la temperatura de la aleación Zn-Al por encima del eutectoide, se cruza por una 

región de dos fases antes de llegar a la región de una sola fase. 

En el diagrama 2.1, se observa la presencia de una reacción peritéctica durante la 

solidificación de las aleaciones con alto contenido de zinc. Esta reacción peritéctica 

expresada como liq+ a -+ 0, se se lleva a cabo a una temperatura aproximada de 443°C, 

provoca en las reacciones con contenidos mayores de zinc (60%, en peso) 

, la presencia de la fase primaria a que se encuentra segregada en el centro de las dendritas 

de la fase 0. Esta fase primaria a, es difícil de eliminar, debido que al homogenizar la 

composición química debe de enriquecer su contenido de zinc tomando lo de la fase r¡, sin 

embrago como ambas fases están físicamente separadas por un cerco de fases a + r¡ en 

equilibrio, que provienen de la descomposición cutectoide de la fase 0, las distancias que 

deben moverse los átomos para homogenizar la composición química son demaciado 

grandes. 
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2.2. Descomposición eutectoide. 

De acuerdo con Sandoval. [27], los tratamiento térmicos en la aleación Zn-Al, 

aceleran las reacciones que dan lugar a los cambios de microestructuras conocidas, de tal 

forma que se puede eliminar la diferencia en la concentración. Las reacciones sólido -

sólido que tienen lugar en el sistema Zn-AI son las reacciones celulares, la descomposición 

espinodal y la descomposición eutectoide [28-34].Las reacciones celulares se presentan en 

las aleaciones AI-Zn sobresaturadas [35-75]; la descomposición espinodal es característica 

de aleaciones hipoeutectoides [64] y la transformación eutectoide es particular de ese 

punto. 

Porcentaje atómico de Zinc 

úJ ljoJ :QJ 

Zn, % peso 
ZlI 

Figura 2.1. Diagrama de equilibrio del sistema Zn-Al. 
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2.3 Diagrama de fase ternario Zn-Al- Ag. 

De acuerdo al diagrama de fases ternario Zn-AI-Ag (fig. 2.3) se determina que al adicionar 

plata en cantidades menores de 1 %p, para modificar la aleación eutectoide Zn-22%pAI, 

este se disuelve totalmente dentro de la fase r¡, rica en zinc y que no da lugar a la formación 

de nuevas fases. Al agregar cantidades mayores de 1 %p dentro del sistema binario Zn-AI 

en la región rica en Zn, se transforma una fase que contiene plata, que esta designada por 

(E). 

La fase (E), es un compuesto intermetálico de plata y zine con una estequiometria cercana 

al AgZn3, su estructura es hexagonal compacta [75]. 

La cantidad relativa de una u otra fase, esta gobernada por la composición química y por la 

temperatura, de esta forma se localizan dos reacciones de equilibrio reportadas, estas 

reacciones son las siguientes: 

L + E --(AI)+(Zn) a una temperatura de 390.5°C 

(AI)2 + E --(AI),+(Zn) a una temperatura de 275°C 

Para las aleaciones que se estudiaron en la presente investigación se tiene que a 

cantidades mayores de O.5%p se presenta la solución sólida E, la presencia de esta fase tiene 

su origen inducido por el proceso de fundición y principalmente que durante la 

solidificación de las aleaciones en composición mayor a O.5%p de plata se mantuvo una 

alta velocidad de enfriamiento (templado), que provocó que la última porción del líquido 

solidificara como un eutéctico ternario formado por las fases a+r¡+E y la fase E, formada de 

esta manera se conservará a temperatura ambiente como fase metaestable. 
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Ag 

Figura 2.3. Sección isotérmica del diagrama ternario de equilibrio Zn-Al-Ag. 

2.4 Supcrplasticidad 

Al someter cualquier material a una prueba de tensión éste generalmente por producto de la 

deformación se va endureciendo cada vez más, ocasionando la fractura rápida del material, 

la deformación alcanzada rara vez es mayor a un 80% (aún bajo condiciones especiales). 

Sin embargo, es suficiente para las múltiples aplicaciones estructurales y comerciales 

conocidas. 

Por otra parte existen algunos materiales policristalinos, bajo ciertos rangos de 

rapidez de defonnación y de temperatura, que pueden alcanzar deformaciones de varios por 

cientos sin fracturarse, a esta propiedad se le llama superplasticidad y a los materiales con 

dicha propiedad se les conoce como materiales superplásticos. 

Existen numerosas investigaciones que han reconocido dos requerimientos 

significativos para lograr la superplasticidad estructural. El primero, un tamaño de grano 

pequeño y estable, típicamente menor a 10 I-un. El segundo es una temperatura de ensayo 

del orden mínimo de 0.5 Tm, donde Tm es la temperatura absoluta de fusión del material 

[76]. 
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En general, las elongaciones de muy alto nivel son observadas sobre un rango 

limitado de rapidez de deformación intermedia y a niveles de rapidez de deformación baja y 

alta, se presenta un decremento en el efecto superplástico. 

La estructura superplástica óptima tiende a ser definida experimentalmente por las 

aleaciones bifásicas eutécticas y eutectoides, éstas contienen una dispersión fina de una 

segunda fase que actúa como un refinador de grano [77]. La Fig. 2.4 muestra un ejemplo 

característico de datos experimentales obtenidos a partir de una aleación superplástica. 

Estos resultados fueron obtenidos sobre la aleación eutectoide Zn-22%Al con un tamaño de 

grano d = 2.5 !-lm y sobre un rango de temperaturas absolutas (T) de 423 K a 503 K [16]. 

Las curvas más bajas muestran la variación del esfuerzo de flujo con la rapidez de 

deformación ( f) , y las curvas de la parte superior presentan la elongación total a la falla 

L\ lIlo(%), donde L\ l es el incremento en longitud y lo es la longitud inicial de prueba. 

La relación entre o y (E) definen una curva sigmoidal, dividiendo el 

comportamiento en tres regiones distintas . La deformación superplástica, con elongaciones 

elevadas a la falla del material, ocurren sobre un rango de rapidez de deformación 

intermedia en la región II y se presenta una disminución en los niveles de elongación a la 

falla para la región 1 de rapidez de deformación baja, y en la región III de rapidez de 

deformación elevada. 

1~ 
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Figura 2.4. Datos experimentales de la aleación superplástica Zn-22%AI. 

La deformación superplástica es un proceso controlado por difusión en el cual la 

rapidez de deformación puede ser expresada usando la ecuación estándar para mecanismos 

en fIuencia lenta (creep) a temperatura elevada: 

donde D es el coeficiente de difusión, D = Do exp(-Q/RT) donde Do es el factor de 

frecuencia, Q es la energía de activación y R es la constante de los gases, G es el módulo de 

corte, b es el vector de Bugers, k es la constante de Boltzmann y A, p Y n son constantes. El 

exponente del esfuerzo es el recíproco de la sensibilidad de la rapidez de deformación 
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el exponente para el inverso del tamaño de grano. Para seleccionar cualquier material y las 

condiciones de ensayo, los parámetros críticos en la Ec. (2.1), son los valores de n, Q y p. 

Sin embargo, diferentes mecanismos de creep y superplasticidad han sido desarrollados 

teóricamente, y cada mecanismo generalmente predice valores específicos de n, p y D. 

En la fig. 2.4, los valores de l1l son alrededor de 0.22 y 0.50 en las regiones 1 y n 
respectivamente, y m decrece nuevamente en la región In. Esto es consistente con la 

correlación anticipada, sugerida teóricamente [78-81] y demostrada experimentalmente 

[24], entre el valor de In y la ductilidad total a la falla. 

Numerosos experimentos han establecido que la contribución del deslizamiento de 

borde de grano a la elongación total es muy alta (aproximadamente del 50%-70%) en la 

región n, pero ésta decrece en las regiones 1 y nI [83]. 

El comportamiento descrito experimentalmente en la fig. 2.4 es usualmente 

interpretado en términos de transiciones entre diferentes procesos controlados por la 

rapidez. La región nI correspondiente a niveles de esfuerzo elevado se asocia con la 

deformación de creep a temperatura elevada tal como en la elevación de dislocaciones, las 

regiones II y 1 están asociadas con tamaños de grano muy pequeño y materiales 

superplásticos, y a niveles de esfuerzo muy bajos, existe una transición para un exponente 

del esfuerzo n = 1 Y una fluencia lenta por difusión (creep difusivo) asociada a los procesos 

de Nabarro-Herring [84] o Coble [85]. Existe una limitada evidencia experimental para la 
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transición de la región 1 a la fluencia lenta por difusión (difusion-creep) con n = 1 a 

rapideces de deformación muy bajas [86,87]. 

2.5 Comportamiento en la región 1 superplástica. 

El comportamiento de fluencia lenta (creep) de aleaciones superplásticas en la región 1 

(nivel de esfuerzo bajo), y los datos experimentales obtenidos en esta región, muestran 

diversas características distintivas. Estas incluyen (a) un exponente de esfuerzo de 3 a 5, (b) 

una energía de activación más alta que la energía de activación para difusión de borde de 

grano, Qgb que caracteriza a la región 11, y (c) un decrecimiento en ductilidad. En adición a 

estas características, ha sido demostrado que la región 1 representa una región verdadera de 

flujo y que ésta no es una consecuencia de la ocurrencia del concurrente crecimiento de 

grano [88,89], sino de una bien definida región 1, con valores elevados del exponente de 

esfuerzo, n y la energía de activación para la fluencia lenta, fue observado en experimentos 

de fluencia lenta involucrando crecimiento de grano despreciable [90]. 

En análisis recientes de flujo superplástico, la presencia de región 1 a esfuerzos 

bajos fue atribuida a (1) la operación de procesos de esfuerzo umbral [91], que son 

insensibles a la temperatura [92], (2) la emergencia de un nuevo mecanismo [93] de 

deformación tal como deslizamiento de borde de grano puro controlado por barreras 

inherentes en la estructura de borde de grano. Además, estas dos explicaciones no son 

consistentes con el incremento en la energía de activación en la región 1; por ejemplo el 

proceso de deformación basado sobre deslizamiento de borde puro [94], que requiere una 

energía de activación, la cual es igual a 0.2 de aquella para difusión de red y la cual es 

mucho más baja que la reportada para la región 1 (Q>QgJ. 

Recientemente, dos nuevos intentos fueron hechos para explicar la región 1 en 

términos de la presencia y actividad de átomos de impureza. Primeramente, Gifkins 

extendió su modelo de donde se explica que los granos emergen [93-95] para la región 1I 

(la región superplástica) postulando que a esfuerzos bajos, la migración de borde de grano, 

la cual resulta en el rodamiento de los granos emergentes, viene ha ser controlado por 

obstáculos de impureza y que bajo esta condición, éste controla el comportamiento de 

fluencia lenta (creep) en la región 1. Segundo, Mohamed [94] sugirió, sobre las bases de un 
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análisis de flujo superplástico a esfuerzos bajos, que las características de fluencia lenta en 

la región 1, pueden ser una consecuencia de un esfuerzo umbral, el cual decrece fuertemente 

con el incremento de temperatura y cuyo origen está relacionado a la segregación de 

átomos de impureza, en los bordes y su interacción con dislocaciones de borde. 

El concepto de atribuir la región 1 a procesos controlados por átomos de impureza, 

conduce a la siguiente predicción: en una aleación superplástica de pureza muy elevada, el 

contenido de átomos de impureza puede ser insignificante y, como un resultado, la región 1 

(n ~ 3 y Q > Qg/J) podría no ser observada; es decir, la región n (la región superplástica), 

donde n ... 2 y Q ... Qgb, dominaría el rango completo de rapideces de deformación [97]. 

Las investigaciones de Ashby y Ven'all [90] atribuyen la región 1 a un esfuerzo 

umbral, debido a fluctuaciones en el borde de área. Más recientemente, Raj y Ghosh [96, 

97] demostraron que una relación sigmoidal entre a y ( É) puede ser alcanzada si existe una 

distribución en tamaños de grano y ocurren diferentes procesos de deformación en los 

granos finos y gruesos para cualquier nivel de esfuerzo seleccionado, 

Otros experimentos recientes realizados por Chaudhury y Mohamed [98,99] en la 

aleación eutectoide Zn-22%Al, han establecido que la ocurrencia de la región 1, es 

dependiente sobre el nivel de impurezas en la aleación. Cuando el nivel de impurezas es 

reducido a 6 p.p.m. la región 1 es eliminada y la región II se extiende sobre diversas órdenes 

de magnitud de rapidez de deformación. Estos resultados son consistentes con la propuesta 

de que la región 1 a un nivel de rapidez de deformación bajo, es debido a un esfuerzo 

umbral dominado por impurezas [100,10 1]. 

La presencia de un esfuerzo umbral 00 puede ser demostrada por linealidad 

graficando é elevado a la potencia de J In vs a para datos obtenidos en las regiones 1 y n, 

como se ilustra esquemáticamente en la fig. 2.5. Utilizando este procedimiento ha sido 

demostrado que al! es cero para la aleación eutectoide Zn-22%Al con un nivel de pureza 

elevado, donde se tiene ausencia de la región 1, pero al! es finito para muestras con menor 

pureza donde se tiene clara evidencia por la presencia de la región 1 [97-98], Esto anticipa 

que este esfuerzo umbral (al!) está asociado con la segregación de átomos de impureza en 

los bordes de grano y el consecuente efecto de esta segregación sobre el movimiento de 

dislocaciones en los bordes. Es claro a partir de estos experimentos que la energía de 
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acti vación presenta un aumento en la región 1, es alcanzada por la fuerte dependencia del 

esfuerzo umbral sobre la temperatura [97-99]. Sin embargo, las investigaciones realizadas 

por Prasad et al. [100], para caracterizar el comportamiento asociado a la fluencia lenta 

(creep), a niveles de esfuerzo bajo (véase fig. 2,5) en la aleación superplástica eutectoide 

Zn-22%Al, han determinado que cuando la porción lineal del gráfico de rapidez de creep 

contra el esfuerzo es extrapolado precisamente a una rapidez de deformación cero, ésta pasa 

a través del origen en todos los casos, indicando con ello la ausencia de esfuerzo umbral 

(véase Fig. 2.5 [lOO». Esta observación es contradictoria al comportamiento recientemente 

reportado por Chaudhury y Mohamed [35,38]. 

En un detallado estudio del efecto de impurezas sobre el flujo superplástico 

en la aleación Zn-22%Al, Chaudury y Mohamed [99-98] observaron que las características 

de la deformación son gobernadas por la pureza de la aleación. Un esfuerzo umbral 

significativo ha sido observado con dos grados de nivel de impurezas en la aleación: 180 y 

100 p.p.m. Mientras que a un nivel de impurezas de 6 p.p.m. no se observa evidencia de 

esfuerzo umbral [98], contrario a estas observaciones la no evidencia de esfuerzo umbral 

ha sido encontrada por N. Prasad et al. [100] en la aleación comercial Zn-22%Al con un 

contenido de impurezas relativamente grande. 

Región 1 

Región JI 

Región III -

.. • 

10gE 

Figura 2.5. Comportamiento asociado a lafluencia lenta (Creep). 
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2.6 Comportamiento en la región 11. 

La región II superplástica, denominada como el intervalo superplástico, por que ocurre en 

esta zona la máxima deformación en la cual presenta baja energía de activación, sus rangos 

de rapidez de deformación son comúnmente entre (10-4 a 1O-3s- l
) los valores del exponente 

de esfuerzo (n) y el tamaño de grano (P) son ambos cercanos a dos_ 

Los modelos propuestos caen dentro de dos tipos distintos, basados sobre el 

movimiento de dislocación y flujo difusional , respectivamente [62]. Muchos de los 

modelos geométricos de la deformación superplástica (SP) consideran el deslizamiento de 

borde de grano como el mecanismo dominante del flujo superplástico. Los modelos pueden 

clasificarse en dos grupos de acuerdo a la naturaleza del deslizamiento de borde de grano 

[DBG ó GBS (grain-boundary sliding)]. Los modelos del primer grupo consideran el DBG 

de granos individuales con diversos tipos de mecanismos de acomodamiento, por ejemplo, 

migración de borde de grano, acomodamiento difusional, acomodamiento de dislocación y 

emergencia de granos, a partir de planos adyacentes vecinos. 

Una combinación de los mecanismos de acomodamiento ha sido sugerida por 

Gifkins. Se tiene evidencia experimental de algunos de estos modelos, describiendo 

realísticamente el reordenamiento de granos y del cambio de forma de grano durante la 

deformación superplástica. La principal desventaja de esta aproximación es que ésta no 

puede proveer una explicación para la acumulación de deformación a nivel macroscópico 

(nivel del volumen completo deformado). 

El modelo propuesto por Gifkins para la región II incorpora diferentes eventos. Éste 

incluye: (a) la ocurrencia de deslizamiento de borde entre cuatro granos y la creación de 

una fisura (boquete), (b) la emergencia de un grano central a partir del plano inferior para el 

deslizamiento de acomodamiento (llenando el boquete) y (c) el redondeamiento del grano 

emergente así como el curvamiento de otros bordes mediante la migración de borde de 

grano (MBG), un proceso del cual se asume que es rápido y como resultado, no controla el 

comportamiento de fluencia lenta (creep) en la región n. Gifkins ha sugerido que el modelo 

de emergencia de grano puede también explicar la presencia de la región 1, si la MBG fuese 

controlado por obstáculos de impurezas a nivel de esfuerzo bajo. Auspiciado por esta 

condición, el comportamiento en fluencia lenta de una aleación superplástica a esfuerzos 

bajos será caracterizada por una energía de activación, correspondiente a la difusión de 
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impurezas, la cual sería mayor que la energía de activación de difusión de borde de grano, 

Qgb (que caracteriza a la región II), y un exponente de esfuerzo alto. Estas dos 

características están en acuerdo con aquellas definidas para la región 1. 

Mientras la versión extendida del modelo de emergencia de grano es atractiva y 

cualitativamente predice otras interesantes características para la región l, se presentan dos 

problemas asociados a este modelo. Primero, la ocurrencia de emergencia de grano es 

debatible, aunque Gifkins argumenta que la emergencia de grano no es un prerequisito. 

Segundo, la predicción de un exponente de esfuerzo alto a nivel de esfuerzos bajo, se basa 

sobre los resultados de la dependencia de la velocidad de MBG sobre la fuerza conductora 

en muestras no deformadas de Al (monocristales y monofases). Esto no es ciertamente 

conocido, pero de todos modos estos resultados pueden ser aplicables a la situación de 

MBG en muestras deformadas de materiales superplásticos (estructura de grano fino y dos 

fases) [97]. 

concentración de esfuerzos 

deslizamiento 

de borde de gr~~ ___ ~ ___ :;7' 

las 
dislocaciones 

se apil8ll 
ascendentenleDte. proceso de trepado . 

Figura 2.6. Proceso de elevación de Gifkins. 

Los modelos basados en el movimiento de dislocaciones presentados por Gifkins, 

Mukherjee y Arieli tienden a ser variantes del modelo presentado por BaH y Hutchison (fig. 

2.6) [102]. En este modelo, grupos de grano en razonable alineamiento deslizan como 

unidad para crear una concentración de esfuerzos sobre un obstáculo, y esto genera 
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dislocaciones, las cuales se apilan ascendentemente en el borde de grano adyacente. Todos 

estos modelos predicen en la región II un valor de 11 = 2, p = 2 Y Q = Qgb 

El modelo basado sobre flujo difusional desarrollado por Ashby y Verrall [90] tiene 

una ventaja adicional sobre los modelos de dislocación, porque éste provee una descripción 

topológica del proceso superplástico fig. 2.7, en el cual se retiene la forma equiaxial de 

granos a elongaciones elevadas sin crecimiento de grano. 

Los modelos del segundo grupo asumen que el fenómeno tiene lugar mediante el 

deslizamiento de borde de grano cooperativo de un grupo de granos a lo largo de las 

superficies de corte, lo cual consiste de deslizamiento de bordes de grano. Simultáneamente 

el DBG de granos ó corte de granos secuencial es considerado en modelos de corte rígido o 

modelos de corte secuencial, respectivamente. El deslizamiento progresivo de granos 

asumido en los modelos de corte secuencial puede ser tratado en principio como un 

resultado del movimiento de dislocaciones celulares (fig. 2.7) [101] . 

E = o f.. 0275 f.. 0.55 

(o) (b) (e) 

Figura 2.7. Modelo rotacional de Ashby y Verrall 

2.7 Comportamiento en la región 111. 

La fluencia lenta (creep) de metales a temperaturas elevadas generalmente tiene un 
I 

movimiento por el deslizamiento y elevación de dislocaciones. Cuando el proceso de 

elevación es controlado por rapidez, el exponente del esfuerzo es cercano a 5 y se desarrolla 

una subestructura tal que cada grano se divide interiormente en subgranos, con un tamaño 

promedio de A. Experimentalmente se ha definido que la densidad de dislocación en cada 

subgrano es muy baja. En condiciones normales de fluencia lenta, para metales con un 
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tamaño grande (por ejemplo, d> Á), la estructura de estado estacionario se representa en el 

lado izquierdo de la fig. 2.8. Sobre el deslizamiento de borde de grano, se ha sugerido que 

cada grano en un policristal consiste de una cáscara exterior en la cual la deformación es 

preferencial, y una región interior donde el comportamiento es diferente. Por analogía 

Gifkins introdujo los términos núcleo (core) y manto (mante) para describir estas dos 

regiones, y del manto se definió subsecuentemente que tiene un espesor igual a la 

separación entre los ápices y puntos medios de los lados del grano, cuando el grano es 

rotado entorno a su centro. A partir de esta definición el ancho del manto se relaciona 

linealmente al tamaño de grano. Esta situación se ilustra en la fig. 2.8 para d> Á. Como el 

tamaño de grano es reducido en dirección del régimen superplástico, d ~ Á la deformación 

es gobernada exclusivamente por el comportamiento del manto. 

núc1~ (oure) m ..... to (xn.a.ntle) 

.......--. ----1 --l. 1--

fl.ucncia lenta. d >).. ol"égimen eu¡--.rpláatico, d s: ). 

Figura 2.8. AnaLogías deducidas por Gifkins 

En este campo es conocido que en la fluencia lenta de metales, el tamaño de 
i 

subgrano promedio varía inversamente con el esfuerzo de corte r a través de una relación 

de la forma, 

Á ()-I b = a ~ , (2.2) 
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donde a es una constante, teniendo un valor cercano a 10. Entonces basándose en el 

concepto de la fig. 2.8 se anticipa que se tiene una transición a partir de la región IlI, a la 

deformación superplástica en la región II a un tamaño de grano donde d-J..... 

Esta propuesta es soportada por el mapa de mecanismos de deformación mostrado 

en la fig . 2.9, para la aleación eutectoide Zn-22%AI a 503 K. El mapa normalizado para el 

tamaño de grano respecto al vector de Burgers d/b, y el esfuerzo de corte en relación al 

módulo de corte 't/G, muestra las regiones I, II Y III, las predicciones teóricas de Nabarro­

Herring y Coble para la fluencia lenta por difusión y la línea dada por la Ec. (2.2) con J... 

igual al tamaño de grano. Las líneas sólidas sobre el mapa delimitan áreas en tamaño de 

grano-esfuerzo, donde un tipo de comportamiento específico es dominante. Una inspección. 

sobre el diagrama muestra que la línea que separa las regiones II y III, está en acuerdo con 

la predicción de la Ec. (2.2) para la situación donde d = J... [82-83]. 

108 

107 

d/b 

10 

104 

10 
10-7 

10-2 
1:' (MPo) 

1.0 

Noborro- Herring 

Cobl. 

10-6 

1.0 

10-1 

Region m 

R_IIion n 

d 
!cm) • 

Supcrplastica 10'4 

Figura 2.9. División de las regiones 1, U Y Ul. 

21 



2.8 Esfuerzo umbral. 

Fue sugerido previamente [91] que la región r, no puede ser una consecuencia de un 

proceso de deformación separado, pero puede tener lugar debido a la existencia de un 

esfuerzo umbral, ro lo cual significa que un esfuerzo efectivo r.(= r-ro), más que el 

esfuerzo aplicado, r es el responsable de la rapidez de fluencia lenta observada. Diversas y 

diferentes fuentes de la existencia de ro para el flujo superplástico han sido propuestas, 

incluyendo fluctuaciones en el área de borde de grano, ineficiencia de bordes como fuentes 

y pilas de vacancias y anclamiento de dislocaciones de borde por las paredes de grano. El 

esfuerzo umbral definido por estas fuentes es incorporado en el desarrollo de dos teorías de 

superplasticidad que explican correctamente, el incremento en el valor del exponente del 

esfuerzo en la región J, pero falta para informar sobre la energía de activación elevada que 

se denota en esta región. 

Una reexaminación reciente [64] del fenómeno, plantea 2 sugerencias: Primero, la 

falla del concepto de un esfuerzo umbral que considere que un valor de energía de 

activación elevado en la región r, es debido a la insensibilidad de los procesos de esfuerzo 

umbral previamente propuestos [60J a la temperatura; estos procesos indican para ro que la 

dependencia en temperatura es esencialmente la misma que aquella que se presenta para el 

módulo de corte. Segundo, cualquier proceso de esfuerzo umbral no satisfactorio para la 

región J tiene que exhibir una muy fuerte dependencia sobre la temperatura. Fue postulado 

[64] que tal requerimiento sobre la naturaleza de los procesos de esfuerzo umbral, puede ser 

conocida mediante un modelo cuyos detalles son los siguientes: (a) el movimiento 

apropiado de dislocaciones de borde produce deslizamiento de borde, el cual juega una 

regla dominante en los procesos de deformación superplástica, (b) los átomos de impureza 

pueden ser segregados en los bordes, (c) tal segregación ocurre preferencialmente en las 

dislocaciones de los límites, resultando un anclaje de dislocaciones, y (d) bajo las 

condiciones de una fuerte unión entre átomos de impureza y las dislocaciones, y la muy 

baja movilidad de átomos de impureza, un esfuerzo umbral tiene que ser excedido antes 

que las dislocaciones de los límites puedan romper lejos de la atmósfera de impurezas y 

producir el deslizamiento. 
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La sugerencia de atribuir el esfuerzo umbral para el flujo superplástico a la fuerte 

segregación de átomos de impureza en dislocaciones de los limites, conduce a diversas 

predicciones respecto al comportamiento de aleaciones superplásticas de pureza elevada 

contra aquellas de un grado comercial a niveles de esfuerzo bajo e intermedio, la 

dependencia del esfuerzo umbral sobre la temperatura y la descripción en ambas regiones 1 

y II por una simple ecuación de rapidez. 

2.9 Fluencia lenta. 

La f1uencia lenta es la deformación en función del tiempo que ocurre en un material sujeto 

a esfuerzo constante sobre un período prolongado. Algunos materiales como el plomo, 

cobre y zinalco (Zn-21 %AI-2%Cu) presentan fluencia lenta a temperatura ambiente si el 

esfuerzo es lo suficientemente alto, el fenómeno es normalmente asociado con la capacidad 

de carga a temperaturas elevadas. El entendimiento de los mecanismos de fluencia lenta 

inicia con una representación macroscópica de la deformación de fluencia lenta (creep) 

acumulada, con el tiempo t, a un esfuerzo y temperatura T. 

Cuando a y T son constantes bajo condiciones de esfuerzo uniaxial, la curva de 

fluencia lenta define tres etapas (véase fig. 2.10): Creep primario (OA) es un periodo de 

endurecimiento por trabajo en el cual la rapidez de creep dEjdt decrece con el tiempo 

(también se conoce como creep transitorio). Como resultado, el material se endurece al 

deformarse, tanto como el esfuerzo interno se incrementaron la densidad de dislocaciones. 

Creep Secundario (AB), en esta región se da un balance entre el endurecimiento por 

trabajo y el ablandamiento térmico. Posteriormente, un proceso de recuperación es activado 

por la energía con la estructura de dislocación. El resultado es que en la región AB, la 

rapidez de creep es constante y el material ni se endurece ni ablanda. Esta región secundaria 

normalmente forma la base del diseño ingenieríl, para la transformación o utilización de los 

materiales. Creep Terciario (BC) tiene lugar como resultado del encuellamiento, fractura e 

inestabilidad metalúrgica. Esta región se caracteriza por un incremento en la rapidez de 

creep culminando en la fractura en el punto C. 

La rapidez de creep secundario es dependiente de la temperatura. Para un esfuerzo 

constante, en la fig. 2.10 se presenta una familia de curvas definidas por la aplicación de las 
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temperaturas absolutas T, > T2 > TJ > T4 • Se puede observar que conforme la temperatura se 

incrementa, la proporción relativa del tiempo de vida útil, desarrollado en la región 

secundaria (tAH) y terciaria (tne) se altera de manera compleja. Esto puede ser expresado en 

una función simple: Ec=EJt, T). 

La rapidez de creep secundario también es dependiente del esfuerzo aplicado. Para 

una temperatura constante T, se define una familia de curvas para diferentes niveles de 

esfuerzo aplicado: a, > a2, > aJ , > a4 fig. 2.10, denotándose cambios substanciales en la 

rapidez de creep de cada una de las regiones: primaria, secundaria y terciaria. Por lo tanto la 

deformación se define como una función: 

Ec=EJt,a). 

Además, la dependencia de la rapidez de creep secundario sobre la temperatura 

Es = Es(T) 

es únicamente definida por la energía de acti vación térmica, necesaria para los procesos de 

recuperación de dislocación de trepado y deslizamiento cruzado. Este proceso se puede 

representar por una expresión tipo Arrhenius 

~s = Dexp(JL), (2.3) 
RT 

donde D es una constante, R = 1.98 cal/mol (8.29 J/mol) es la constante característica de los 

gases y Q es la energía de activación de creep. Ésta puede ser determinada a partir de un 

gráfico Es vs.l/T como se ilustra en la fig. 2.10 [63]. Una medición de la energía de 

activación para el flujo superplástico provee información importante en dirección de 

elucidar la naturaleza de los procesos de deformación. 

En la mayoría de los experimentos reportados a la fecha, una energía de activación 

aparente para el flujo superplastico, Qa, ha sido determinada a partir de una de las dos 

siguientes relaciones. 

Qa = -R(a;~El ' (2.4) 

T d .a 
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Se debe hacer notar que Q{/ no es igual en ambas ecuaciones, ya que éstas no 

incorporan la dependencia del módulo de corte sobre la temperatura Por lo tanto, ambas se 

relacionan de la siguiente manera 

00 = (~)QE, (2.6) 
In 

donde In es la sensitividad a la rapidez de deformación o recíproco del exponente del 

esfuerzo 

In =1/11, (2.7) [44]. 
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Figura 2.10. Curva defluencia Lenta, definida en tres etapas (Creep) 

2.10. Superplasticidad con alta rapidez de deformación (SARD) 

La superplasticidad es un fenómeno considerado como "lento" ya que ocurre normalmente 

en rangos de rapidez de deformación de (10-4 a 10-3 s-\ para acelerar el fenómeno es 

necesario disminuir el tamaño de grano y aumentar la temperatura experimental de prueba. 

De tal forma que la rapidez de deformación bajo condiciones de esfuerzo y temperatura 
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constante varía inversamente proporcional al tamaño de grano así se tiene una función que 

se expresa de la siguiente forma: 

Esta relación significa que si se disminuye el tamaño de grano, y la rapidez de deformación 

aumenta a tiempos más cortos como se observa en la figura 2.11, en donde se observa el 

corrimiento a la derecha en las curvas de rapidez de deformación contra el esfuerzo y la 

rapidez de deformación contra deformación del material. 

¡¡ 1000 ....... 

tOO 

Al Alloys r.-;;-::::)1 2 
~ I 2~ml Al 2090. 500"C 

.1 t51,m I SU"lal 450"C/ ~ ". ~ 
Al 1475. 504"C ¡ Al 2124.0.6%Zr. 475"C 

IN 0021 

¡ 
• 

475"C 

Figura 2.11. Evolución de la SARD en materiales de matriz cOlnpuesta 

Sin embargo, los avances recientes en SARD, es muy atractivo para los usos 

comerciales porque la formaci6n altas rapideces de deformación superplastica ya que 

puede conducir a la alta productividad en la fabricación de productos con formas 

complicadas. Las aleaciones en las cuales han sido observados estos comportamientos por 

lo que se encuentran fundamentalmente en aleaciones aleadas mecánicamente y 

compuestos de matriz metálica. 
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Existen evidencias que sugieren las presencia de una fase líquida que resulta de las 

condiciones del ensayo de tensión en la cual para este comportamiento se observa la 

presencia de regiones con alto punto de fusión causado por la segregación del soluto, que 

puede ser el responsable de la SARD. 

Las diferencias en los mecanismos asociados con la superplasticidad convencional 

consisten, en que se presentan esfuerzos umbrales causados por el tamaño, forma y 

composición de las partículas, el acomodamiento de los granos por el mecanismo de 

resbalamiento, contribuye significativamente al proceso de la deformación. La fusión 

incipiente tiene un efecto remarcable en el cual es posible obtener grandes deformaciones 

por el movimiento de puntos triples en la frontera de lo grano. 

Los avances de la tecnología de los proceso para los materiales de grano ultra fino es 

posible su obtención debido a los diferentes tipos de refinamiento de grano. 

a) Recristalización dinámica. 

b) Tratamiento termomecánico. 

c) Consolidación del polvo amorfo o nanocristalino. 

d) Aleación mecánica. 

e) Deposición física de vapor. 



CAPÍTULO fU 

Procedimien to Experimental 

3.1Técnicas experimentales de caracterización 

Se expondrá, a modo de resumen, la metodología de caracterización que fue empleada en la 

presente investigación para la realización de los ensayos experimentales, posteriormente se 

detalla cada una de las técnicas empleadas en la presente investigación. 

3.1.1 Secuencia del trabajo desarrollado. 

1. Fusión y tratamiento termomecánico del las cuatro aleaciones a investigar, las cuales se 

les denominó con el nombre de ZINAG. Dicho nombre relaciona simbólicamente a los tres 

elementos constitutivos de la aleación (Zn - Al - Ag). 

2. Tratamientos térmicos de las aleaciones en sus cuatro composiciones. Este estudio tiene 

la finalidad de conocer la evolución de su estructura de acuerdo a las distintas 

composiciones y así analizar los cambios de acuerdo a la variación del contenido de plata. 

A cada uno de los estados de tratamiento térmico se les denominó de la siguiente 

forma: 

1.- Enfriamiento rápido en agua con hielo 

Il.- Enfriamiento al aire 

III.- Enfriamiento lento dentro del horno 

IV.- Sin tratamiento 

3. Caracterización de propiedades físicas y mecánicas: 

3.1. Análisis de difracción de rayos - X. 

3.2. Determinación de la densidad de cada aleación. 

3.3 Análisis térmico diferencial (DSC) 

Temple 

Normalizado 

Recocido 

Estado de laminación 

3.3 Ensayo de dureza en las cuatro aleaciones y en los cuatro estados pos­

tratamiento térmico. 



3.4. Ensayo de tensión a temperatura ambiente de las cuatro aleaciones, en sus 

cuatro modalidades: a) Laminación, b) Temple, c) Recocido y d) Normalizado. 

3.5. Ensayo de tensión a temperatura de 230°C solamente del estado de laminación, 

para las cuatro composiciones de las aleaciones ZINAG. Una vez terminado los 

ensayos de tensión se procedió a realizar la caracterización microestructural y de 

fractura de los tres regiones superplásticas. 

3.6. Análisis del comportamiento de las alecciones Zinag en un medio corrosivo 

cloruro de sodio (NaCl). 

3.7. Análisis de resultados de las siguientes técnicas: 

1. Microscopía Electrónica de Barrido (MEB). 

Il. Microscopía de Fuerza Atómica (MFA). 

IIl. Espectroscopia de Electrones Auger (EEA-XPS). 

4. Posibles aplicaciones: Este análisis revisa esencialmente el comportamiento de las 

aleaciones en procesos de trabajo mecánico y su viabilidad para ser comercializados en un 

futuro . 

4.1. Colaminación. 

4.2. Conformado superplástico. 

3.2 Preparación de elementos constituyentes. 

Las aleaciones fueron preparadas con los siguientes elementos y diferentes grados de 

pureza: zinc (Zn), aluminio (Al) y plata (Ag). El grado de pureza del zinc electrolítico de 

99.995%, aluminio es del tipo comercial 99.9%, ambos materiales se adquirieron en forma 

de lingotes, la plata se adquirió en forma de granalla con un grado de pureza del 99.9% 

(Figura 3.1). De acuerdo al estado inicial del zinc y el aluminio, es necesario cortar en 

piezas aproximadamente de 5 cm, para facilitar su manejo en los pasos subsecuentes a la 
, 

preparación de fusión. 
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Figura 3.1. Elementos constitutivos de la aleación. a) zinc, b) alurninio y c) plata. 

3.3 Composición de la aleación. 

La preparación de la aleación consiste en una limpieza superficial de los elementos a 

fundir, el siguiente paso consiste en cortar los c1ementos de tal manera que se facilite su 

manejo para ser pesados en cantidades requeridas en la formación de cuatro aleaciones 

denominadas ZINAG. Esta denominación consiste básicamente en la composición en orden 

ascendente en porcentaje en Plata (Tabla 1). Las aleaciones se realizan partiendo del 

diagrama binario Zinc - Aluminio en la región eutectoide y analizando el diagrama de fases 

ternario Zinc - Aluminio - Plata, de tal manera que con base a ello se obtenga un parámetro 

mínimo y máximo de estudio en función del tercer aleante como es la plata. Finalmente 

obteniendo los pesos correctos de cada elemento se procede al proceso de fusión. 

Zn 77.45 77.06 76.17 74.54 

Al 22.04 21.93 21.68 21.21 

Ag 0.5 1.0 2.14 4.24 

Tabla 1.1 Valores en por ciento en peso de las aleaciones en estudio. 
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3.4 Proceso de fundición, vaciado y templado. 

El equipo de fundición consiste en un crisol en el cual se depositan los componentes a 

fundir, utilizando un horno del tipo mufla de atmósfera libre. El proceso de fundición, se 

desarrolla del siguiente procedimiento: 

a) Introducir el aluminio a una temperatura de 750°C. 

b) A fusión total del aluminio se agregó la plata, sumergiendo las proporciones correctas de 

inmediato con el fin de evitar la oxidación. 

c) A continuación se procedió a la agitación una vez que ambos e1emeritos se encontraban 

en estado líquido con el fin de inducir la homogeneización de ambos materiales. 

d) Una vez en dicho estado se agregó el zinc bajando la temperatura del horno a una 

temperatura de 500°C, realizando el proceso de agitación repetidas veces, hasta la fusión 

completa. 

e) El proceso de vaciado consistió en precalentar la lingotera de acero inoxidable por un 

tiempo de 15 minutos a una temperatura de 300°C, de tal forma que una vez precalentada la 

lingotera se realizó la colada de la aleación, por medio de decantación, de manera que se 

asegure el llenado de la lingotera sin atrapar aire, consecutivamente se realizo un templado 

sin agitación, con la finalidad de evitar que existan rechupes y mantener una estructura 

microestrctural de grano fino [Fig. 3.2 (a, b, c y d)]. 



Figura 3.2. Se muestra el proceso de fabricación de las aleaciones Zinag(1-4). a) proceso 

de fusión, b) colada, c)temple en baíio de hielos y d) lingote en su estado final del proceso. 

3.5 Laminación. 

El procedimiento de laminación de los lingotes de las aleaciones Zinag 1-4, se realizó 

partiendo de un espesor de 20 mm, la laminación en caliente fue a una temperatura de 

350°C debido a que existe un refinamiento de grano, producto de la recristalización. 

El porcentaje de deformación fue del 94.5%, por lo que el espesor final fue de 

1.1 mm para todos los lingotes. Es importante mencionar que los últimos pasos de 

laminación se hicieron a temperatura ambiente con la finalidad de evitar la recristalización. 

Por último, una condición importante en el proceso depende de los giros a 90° por cada 

paso de laminación; esta etapa es determinante ya que rompe la textura del material 

obteniendo una estructura final sin orientación preferencial de laminación (Figura 3.3). 
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Figura 3.3. Proceso de laminación. a) laminación de la aleación a deformar. b) lámina del 

ejpesor deseado comparado con el lingote en estado inicial. 

3.6 Tratamientos térmicos. 

Concluido el proceso termomccánico, se obtuvo una microestructura promedio para cada 

aleación, de igual forma se obtuvieron láminas con el mismo espesor y principalmente con 

el mismo número de pasos de deformación, lo cual es importante ya que este parámetro es 

fundamental para el desarrollo de la microestructura. 

Posteriormente a las láminas de cada aleación se les realizaron los siguientes tratamientos 

térmicos descritos a continuación. 

a) Homogeneización del material a 350°C - Temple 

b) Homogeneización del material a 350°C - Normalizado 



c) Homogeneización del material a 350°C---+ Recocido 

Los tratamientos térmicos se realizaron en un horno tipo mufla de fabricación 

nacional (figura 3.4), las muestras se calentaron con el horno; a una temperatura de 350° y 

se dejaron una hora a esta temperatura en el interior del mismo, transcurrido este tiempo se 

realizaron los tratamientos térmicos antes mencionados. 

Figura 3.4. Se muestra el horno de donde se realizaron los tratamiento térmicos de las 

aleaciones. 

3.7 Difracción de rayos X, en las aleaciones Zn - AI- Ag. 

Con el fin de caracterizar las fases presentes en las diferentes aleaciones, se llevaron a cabo 

análisis de difracción de rayos-X, en las aleaciones al variar su estado microestructural. Se 

realizaron dos análisis importantes. El primero consistió en el estado de fundición de las 

cuatro aleaciones y consecutivamente después del ensayo de tracción. A su vez también se 

efectuaron análisis a las aleaciones con tratamientos térmicos, con el fin de conocer el 

efecto de la temperatura en las aleaciones base. El equipo utilizado fue un difractómetro 

Siemens D5000 con 30kV y 20mA, a una velocidad de barrido 2°/s, con un ángulo 28/min 

y una radiación de CuKa.(ver fig. 3.5.). Los difractogramas obtenidos se manipularon con 

un software (powder data file) identificando las fases presentes. 



Figura 3.5. Equipo de difracción de rayos-X utilizado. 

3.8 Determinación de la densidad para cada aleación. 

La determinación de la densidad se obtuvo por dos métodos. Los métodos empleados 

fueron: picnómetro y por diferencia de densidades. Para cada método se realizaron 10 

ensayos con la finalidad de garantizar una media estadística de los valores obtenidos, para 

cada aleación en estudio en dos distintos estados ( polvos y estado sólido). 
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Figura 3.6. BaLanzas empLeadas para La evaLuación de La densidad. a) Método de 

diferencia de densidades. b) Método del picnómetro. 

3.9 Análisis térmico diferencial de barrido (DSC) 

Los análisis térmicos de las muestras de la aleación de interés se realizaron con un equipo 

Du Pont Thermal Analyst 2100 (ver fig. 3.7), en un rango de temperatura de 20 a 500°C y 

con una rapidez de calentamiento de 20°C/min consecutivamente el tiempo de enfriamiento 

se determinó a 20°C. 

Inicialmente se analizaron muestras del estado de fusión, sucesivamente se tomaron 

probetas para ser analizadas por esta técnica posteriores al estado de laminación para las 

cuatro composiciones. 

Las dimensiones de cada muestra son de 2mm x 1.5 mm. 



Figura 3.7. Equipo utilizado para realizar los análisis de calorimetría (DSC). 

3.10 Ensayo de dureza. 

Los métodos empleados fueron con microdurómetro y durómetro. Para el caso de las 

mediciones con el microdurómetro del tipo Vickers, se empleo una carga de 100g y un 

tiempo de 30s, con un identador piramidal. La metodología para la toma de lecturas de 

dureza del tipo Rockwell HRF, con esfera de 1/16" de diámetro, con un tiempo de 

penetración de 30 s y con una carga de 60 Kgf. Los equipos empleados fueron un 

microdurómetro Shimadzu 3077 (fig. 3.8a), y un durómetro Mizawa Seiki Sersakusho (fig. 

3.8b). 

Se realizaron ensayos de aleaciones con sus cuatro características (laminación, 

normalizado, temple y recocido): 

a) Para cada aleación de acuerdo a su composición, después en el estado de colada. 

b) Mediciones de temperatura después de ser tratadas térmicamente. 

c) Análisis de la influencia de laminación con relación a la variación de la dureza 

del tipo Rockwell HRF. 

d) Mediciones de dureza al finalizar el ensayo de tensión a 230°C de las cuatro 

compOSICIOnes. 



Figura 3.8. Equipos empleados para la evaluación de la dureza, a) microdurómetro, b) 

durómetro. 

3.11 Ensayo de tensión a temperatura ambiente 

La prueba de tensión es muy importante ya que a partir de ella se generan las curvas de 

esfuerzo vs. rapidez de deformación, necesarias para la caracterización de las propiedades 

superplásticas aleaciones en estudio. En los ensayos de temperatura ambiente se obtuvieron 

resultados con un equipo de ensayos Universales marca Instron modelo 1125. 
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Figura 3.9. Equipo utilizado en el ensayo de tensión a temperatura ambiente y un 

acercamiento de la sujeción del material a ensayar. 

El procedimiento realizado fue el siguiente: 

a) Calibración del equipo. 

b) Sujeción por medio de mordazas de las probetas a ensayar. 

c) Ensayos a temperatura ambiente en el rango de rapidez de deformación de 1 X 10-6 a 

lXlO-2 S-l. 

La fabricación de las probetas se realizó según la norma ASTM E8M-8, las cuales 

fueron troqueladas en los talleres del I1M-UNAM, para cada una de las laminas de cada 

aleación de acuerdo a sus composición, que a su vez fueron devastadas con lija grado 600, 

con la finalidad de quitar defectos y rebabas que pudieran ocasionar alguna propagación de 

grieta inducida por la deformación tensil. 

Las medidas estandarizadas por la norma se muestran en la tabla 1.2, que 

corresponden a la figura 3.10 a y b. 

Los ensayos a temperatura ambiente, se realizaron con las probetas de la figura 

3.10a. 
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b) 

Figura 3.10 Dibujos de la probeta usada en los ensayos de tensión 

Nomenclatura Dimensiones en: 

(mm) 

Longitud Total 36.0 

Espesor l.0 

Radio de curvatura 4.0 

Ancho 21.0 

Area de deformación total 16.0 

Dim. de sujeción 10.0 

Diámetro de perforación 5.0 

Tabla 1.2 Mediciones de la probeta de tensión 

3.12 Ensayo de tcnsión a temperatura dc 230°C 

En este ensayo se realizaron dos variantes importantes a consecuencia de la temperatura de 

ensayo: 

a) Modificaciones en la sujeción de las probetas a ensayar, ya que se realizaron dos 

perforaciones simétricas en el área de sujeción en ambos extremos, para evitar el 

resbalamiento de las aleaciones al ser ensayadas a la temperatura deseada (fig. 3.l0b). 
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b) Rediseño de mordazas a consecuencia del resbalamiento de las muestras a 

ensayar, así como colocación de termopares en las áreas cercanas a las mordazas y en la 

zona central de la muestra a ensayar, con el objeto de poder controlar la temperatura y 

homogenizar el sistema. Los equipos usados fueron controladores de temperatura del tipo 

Eurotherm, así como un horno de la serie Chesa; Máquina Universal del tipo Adamel 

Lomargy, el cual está acoplado por un sistema de control y registro informático, como se 

muestra en la figura 3.11. Es importante hacer hincapié en el intervalo de rapidez de 

deformación empleada en los ensayos que fue de lxlO-4 a 1 S·I a la temperatura de 230°C, 

esta temperatura se tomó en ambas mordazas de cada extremo cercana ala pieza a ensayar. 

Figura 3.11. a) Detalle de la /nuestra de~pués del ensayo de tensión a 230°C. 

b) Vista general del equipo de tensión con el acoplamiento de calentamiento. 
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3.13. Caracterización microestructural 

La caracterización microestructural y de formación de imágenes de alta resolución se 

realizaron bajo diferentes condiciones en las aleaciones, es decir, para la obtención de 

microestructura se prepararon muestras por los métodos metalográficos después de los 

estados de colada, de los tratamientos térmicos y después de los ensayos de tensión, 

utilizando la técnica de microscopia electrónica de barrido. 

Con el fin de obtener información necesaria después de la picadura del ensayo de 

corrosión se procedió a utilizar la técnica de microscopia de fuerza atómica, para este caso 

en particular no se utilizó ninguna técnica especial de preparación. En las figuras 3.12 a y b, 

se muestran ambos equipos 

Figura. 3.12. a) Microscopio eLectrónico de barrido, b) Microscopio defuerza atómica. 

3.13.1 Microscopía Electrónica de Barrido (MEB) 

Con el objeto de determinar la estructura de los materiales en cada una de las etapas a las 

que estará sometido cada aleación, se procedió a utilizar un Microscopio Electrónico de 

Barrido, Mraca Leica modelo: Steroscan 440, conectado a un detector Oxford ~entafet de 

Si con una ventana de Be y resolución de 163 eV, para realizar el análisis químico con el 

soporte de software de Espectroscopia de Dispersión de Energía (EDS). En la figura 3.12 a. 

se muestra el equipo mencionado. 

El procedimiento que se describe a continuación (3.13.2), define paso a paso la 

preparación de las muestras para ser analizadas por MEB. 
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Para el caso de la obtención de fractografías no se necesitó una preparación previa 

para la obtención de imágenes, para este caso en particular solamente se cuidó que el 

material se mantenga libre de contaminaciones del medio ambiente u otros agentes. En este 

estudio es importante aclarar que el detector utilizado fue el de electrones secundarios. 

3.13.2. Preparación de muestras metalográficas. 

Terminados los tratamientos térmicos, laminación y ensayos de tensión, se prepararon 

muestras para ser observadas en un microscopio electrónico de barrido (MEB). El análisis 

se centró principalmente en la determinación de la evolución microestructural durante cada 

proceso (análisis microestructural a la tensión, corrosión y colaminación), comprobando la 

influencia de los diferentes parámetros que afectan a las cuatro aleaciones en estudio, la 

localización de nuevas fases, el cambio de la morfología en los granos de acuerdo a sus 

fases o la presencia de defectos tales como cavidades, porosidades, agrietamientos, etc. El 

estudio se practicó siempre en zonas planas, para ello se seleccionaron muestras que 

representaban cada uno de los parámetros a observar. 

La preparación de las muestras se realizó tomando la siguiente secuencia: 

a) Corte de las muestras mediante un disco abrasivo, empleando abundante 

refrigeración. 

b) Con el objeto de mejorar la manipulación de las muestras, éstas se embebieron en 

una resina de tipo poliéster (método no empleado en todas las muestras, en general 

se manipularon las muestras sin montaje) 

c) Desbaste progresivo en papel abrasivo grado: 320, 400, 500 y 600, refrigerando 

con agua. 

d) Pulido en un disco giratorio con alúmina de 1 a 0.5~lm. 

e) Limpieza de las muestras pulidas, en un baño de ultrasonido con acetona. 
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3.13.3. Microscopia de Fuerza Atómica (MFA) 

Esta técnica se utilizó para conocer principalmente los tamaños de partículas a nivel 

nano métrico, así como la topografía de las superficies de los materiales de acuerdo a los 

dos tipos de modos de contacto entre la muestra y el detector. 

Se utilizó un equipo Jeol modelo (JSPM-421O), bajo condiciones normales de presión y 

temperatura con un modo de corriente alterna conectado a un cantilever base silicón 

(CSC21125-NSC 15/25) ultra-sharp que fue usado para el estudio de los modos de fase, los 

cuales se analizaron por medio de un software de procesamientos para obtener imágenes en 

tres dimensiones de la topografía del material, así como el procesamiento de la 

perfilometría de la superficie de fase. La figura 3.12 b muestra el equipo utilizado. 

3.14. Ensayo de corrosión 

Las muestras de la aleación Zinag 1-4, fueron cortadas y preparadas a partir de lingotes de 

fundición para los ensayos de corrosión. El tamaño de las muestras consistió en un cubo de 

1 cm de arista, con un barreno con rosca de 118" en una de las caras del cubo. Cinco caras 

del cubo se recubrieron con pintura dejando libre una sola cara para que se realizara el 

ensayo de corrosión. La cara del cubo que fue expuesta al ensayo de corrosión previamente 

fue pulida a espejo como se plantea con anterioridad en la sección 3.13. La medición de la 

corrosión se realizó en una solución de NaCl O.5M (29.22g/1). A temperatura ambiente 

usando un equipo potensiostato/galvanostato PG-3EV, acoplado a una computadora y una 

celda de corrosión que consiste en un matraz de cinco bocas, utilizando un litro de solución 

de NaCl O.5M. El sistema de electrodos está formado por la muestra (Zinag) como 

electrodo de trabajo, un electrodo auxiliar de grafito y un electrodo de referencia, el 

electrodo de referencia es del tipo ESe (electrodo saturado de calomelanos), en la figura 

3.13. se muestra un esquema del equipo mencionado. 
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Figura 3.13. Esquema del equipo de corrosión, así como el detalle del montaje de la 

probeta a ensayar. 

3.14.1. Medición del potencial de reposo. 

Una vez instalado el equipo de medición PG-3EV, se mide el potencial de reposo (Ere!') que 

adquieren las probetas de la aleación Zinag, respecto del electrodo de referencia al ser 

introducidas al electro lito. La evaluación del material de reposo respecto al tiempo para 

obtener la información posible sobre los cambios ocurridos en las superficie de las 

muestras. Una vez terminados los ensayos se obtuvieron las gráficas del potencial contra el 

tiempo. El potencial de reposo de las cuatro aleaciones tiene un tiempo aproximado de 60 

minutos, terminado este tiempo se tiene la información necesaria para polarizar la muestra, 

cuando se requiere conocer la taza de corrosión mediante el método de extrapolación de 

Tafel. Cabe recordar que el potencial de reposo corresponde al potencial de corrosión que 
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asume la muestra al ser introducida al electro lito. El concepto de E,ep depende cuando i=O 

en la cuerva de polarización. 

3.14.2.0btención de las curvas de polarización. 

La caracterización de la muestra (Zinag), se realiza mediante su relación corriente - voltaje, 

obtenida a través de la polarización hecha con la fuente de poder del equipo PG-3EV, el 

voltaje aplicado a las muestra fue desde 1800 hasta -200mV con una velocidad de barrido 

de 1 Om Vis, la corriente establecida en la celda de corrosión fue medida por el equipo y 

monitoreada con el equipo de computo integrado. Con los resultados obtenidos de los 

ensayos se obtienen las gráficas correspondientes del potencial aplicado contra el logaritmo 

de la densidad de corriente en flA/cm 2
, con el fin de conocer el valor de ica" a través del 

método de extrapolación de Tafel y de esta forma calcular la tasa de corrosión. 

3.15. Espectroscopia de electrones Auger (AES-XPS). 

Es importante aclarar que cada muestra a examinar debe de tener una limpieza en la que es 

importante que se sometan a un baño ultrasónico en alcohol isoprópilico durante 15 minuto, 

evitando contaminación externa. A continuación las muestras se prepararon para 

introducirlas al sistema de alto vacío (UHV), y se realizan la adquisición de datos. 

El análisis elemental y de estructura química se hizo con Espectroscopia de 

Electrones Auger, AES (Auger Electron Spectroscopy) y espectroscopia de fotoelectrones 

por rayos x, XPS (X-ray Photoelectron Spectroscopy). 
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Figura 3.14. Equipo de XPS -Auger. 

Se uso un equipo Multilab de VG Microtcch ESCA-2000 con un analizador hemisférico de 

electrones CLAM4MCD para cuantificar la energía de los electrones Auger y 

fotoelectrones. 

El análisis por AES, realiza una detección de los espectros considerando los 

siguientes niveles atómicos ZnLMM, AIKLL,AgMNN, OKLL Y CKLL, usando 5kV a 

200.uA. 

El objetivo fundamental del empleo de esta técnica, es establecer una relación del 

proceso de corrosión y las multicapas protectoras que intervienen en el proceso de 

pasivación de las aleaciones Zinag, de esta forma con la ayuda de esta técnica es posible 

cuantificar la composición de cada elemento en las capas de erosión inducido por el efecto 

de la picadura en el medio empleado (NaCl). 

3.16 Colaminación 

Los metales recubiertos pueden obtenerse por distintos procesos, el principal método de 

manufactura usado es un proceso de unión por laminado continuo en el cual dos o más 

láminas pueden ser unidas. Dicho proceso comprende la creación de una unión metalúrgica 

entre dos o más materiales por aplicación de presión y temperatura en dos operaciones 
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diferentes. La operación de limpieza activa las superficies, la unión por laminado ocasiona 

que las dos superficies limpias se junten y, a causa de las grandes deformaciones se origina 

que el área de la interfase aumente por lo menos el 50%. 

La producción de láminas colaminadas se desarrolló de la siguiente manera: 

a) Limpieza superficial de ambas caras del material a colaminar. 

b) Unión en forma de paquete de aluminio de 0.39 mm, con soldadura de punto en los 

extremos con las aleaciones denominadas Zinag 1 -4. 

c) Calentamiento a una temperatura de 350°C, en un horno del tipo mufla, por un tiempo de 

60 minutos. 

d) Laminación con una velocidad de los rodillos de 35 metros por minuto (MPM), y con 

una deformación del material del 50%, sucesivamente se hicieron dos pasadas en los 

rodillos de laminación teniendo una deformación plástica en cada pasada un 24% de para 

obtener el espesor requerido. 

3.17 Conformado supcrplástico 

La realización de las pruebas por el método de conformado superplástico consistió en el 

siguiente equipo: 

a) Integración de un sistema de calentamiento en un molde de aluminio. 

b) Sistema de presión (gas argón). 

c) Termopar de contacto con carátula digital. 

d) Arillo de sujeción y tortillería. 

e) Láminas de diferentes espesores de las aleaciones Zinag, que variaron de 1.0mm a 

0.7mm. 

f) Cronómetro 

g) Equipo de seguridad. 

Una vez integrados dichos elementos se procedió a implementar la lamina en el molde por 

medio de tomillería, para realizar pruebas a presión, en la figura 3.15 se muestra el equipo 

utilizado. Para este método se emplearon presiones de 20 MPa hasta 60MPa. 



Figura 3.15. Equipo utilizado para realizar el conformado superplástico 

:SI 



CAPÍTULO IV 

Resultados Experimentales 

4.1 Análisis microestructural de las aleaciones Zinag, cn cl estado de fundición 

Las figuras 4.1 (a, b, c y d), muestran la micro estructura de las aleaciones Zinag en sus 

cuatro composiciones, las cuales se realizaron bajo las mismas condiciones de colada. La 

estructura resultante de solidificación está formada por un arreglo dendrítico. Este 

crecimiento de la estructura dendrítica en las aleaciones Zinag es principalmente 

determinado por las condiciones de temperatura y velocidad de enfriamiento para cada 

composición en particular. 

(a) (b) 

(e) (d) 

Figura 4.1 Mieroestrueruras de colada de las aleaciones a) Zinag-1, b) Zinag-2, e) Zinag-

3 y d) Zinag-4. 



La fornlación dendrítica está constituida por un arreglo de fases que está dado por la 

mezcla de fases a + 11 cuya formación se inicia durante la solidificación. En las estructuras 

resultantes no se observa la presencia de la fase E, a pesar de que la aleación Zinag-4 

sugeriría que la presencia de esta fase es obligada. Sin embargo, se encuentra detectada la 

fase intermetálica en el análisis de R-X. 

El efecto de solidificación en un molde pernlanente se observa notoriamente en la 

obtención de los lingotes y de igual forma en la eliminación de porosidades y cavidades 

dentro del material, este efecto es inducido principalmente por el aire atrapado dentro del 

lingote al solidificar la parte superior del mismo, esta presencia de porosidades es debido a 

la concentración en la parte superior del lingote, dada estas condiciones de fundición es 

importante cortar mecánicamente esta sección y desecharla para que sea usado el lingote 

para diferentes procesos como el tennomecánico para garantizar una estructura donde no 

exista la presencia dendrítica de fundición. 

4.1.1 Efectos de laminación 

Al someter una aleación a una defonnación plástica, el número de dislocaciones aumenta 

considerablemente, reflejándose esto en un cambio de propiedades mecánicas y 

transformándose la microestructura original resultante del estado de colada. En las figuras 

4.2 ( a, b, c y d)Se muestran las imagines obtenidas por MEB de muestras de laminación en 

caliente, donde es posible distinguir ligeramente el efecto de la orientación de laminación. 

(a) (b) 



(c) (d) 

Figura 4.2 /vficroeslrucluras de las aleaciones dellominadas Zinag después de la 

laminación: (a) Zinag-l, b) Zillag-2, c) Zinag-3 y d) Zinag-4. 

Una característica importante de las microestructuras de las aleaciones Zinag laminadas es 

el tamaño de grano fino menor a 5 ~LlI1 . Así se observa la formación de zonas claras de la 

concentración de zinc. Esto indica que la laminación en caliente facilita la difusión del zinc 

propiciando gránulos sin morfología definida ricos en este elemento. En la matriz se 

determino un aumento a la concentración de aluminio por efecto de la laminación, ya que al 

realizar este proceso ésta libera al aluminio que se encontraba en solución con la plata y el 

zinc formando estos dos elementos la fase E (AgZn3), y el aluminio la fase a, pero con 

mayor concentración en la matriz. 

Es impOliante enfatizar que la fase E, no produce cambios en la estructura típica de una 

aleación basada en el eutectoide, esto es el resultado de que el contenido de la plata es tan 

pequeño que el efecto sólo influirá en el comportamiento mecánico y en el refinamiento del 

grano después del tratamiento tennomecánico. 

4.1.2. Análisis microestructural de las aleaciones Zinag, después de los tratamientos 

térmicos. 

Para las cuatro compOSICIones de las aleaciones denominadas Zinag, se analizó sus 

compoIiamientos después de los distintos tratamientos ténnicos que fueron planteados en el 

apartado 3.1.1, de manera que las microestructuras y propiedades mecánicas resultantes de 
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cada aleación serán características para cada composición y tratamiento ténnico. Para 

conocer las morfologías representativas de cada material se realizaron micrografias con la 

ayuda del microscopio electrónico de barrido (MEB). Resultados que se muestran a 

continuación. 

4.1.3. Efectos del enfriamiento lento dentro del horno(Recocido) 

En las micro estructuras de las cuatro composiciones que se presentan en la figura 4.3a, b, c 

y d, se observa que esta compuesta por laminillas alternadas de fases a · + 11 con un espacio 

entre las laminillas de cada fase menor a 1 ~lln, este fenómeno solamente se observa en las 

aleaciones Zinag-l y Zinag-2, en contraste las aleaciones Zinag-3 y Zinag-4 se analizó que 

el espacio de las laminillas es mayor a 1 f.lm, además existe la aparición más pronunciada de 

la fase a primaria la cual se distingue por estar formada como gránulos oscuros. En la 

aleación Zinag-4, es notoria la formación de granos de la fase 11. En general esta morfología 

se obtiene como resultado de una transformación de fase, la cual es común en las aleaciones 

que se descomponen por transfom1ación eutectoide sujetas a un tratamiento tém1ico en la 

cual la temperatura desciende paulatinamente. 

Es posible observar que las colonias de perlita están fonnadas por laminillas de fase 

alternadas, muestran que las regiones obscuras es la fase a rica en aluminio, un análisis de 

la región clara podemos concluir que es la fase 11 rica en zinc. Por otra parte la fase E, se 

encuentra localizada en la micrografia 4.3d que esta señalizada con una flecha, para esta 

composición y tratamiento térmico se distingue claramente. De igual forn1a las fases se 

identificaron con microanálisis mediante energía dispersiva de rayos- X (EDX) en el MEB, 

garantizando de manera puntual y con mediciones estadísticas la cantidad en peso de cada 

elemento. 
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(a) (b) 

(e) (d) 

Figura 4.3. Micorestructuras recocidas de las aleaciones Zinag. a) Zinag-l y b) Zinag-2. c) 

Zillag-3 y d) Zinag-4. 

4.1.4. Efecto del enfriamiento al aire (normalizado) 

El tratamiento de las aleaciones fue el siguiente: Se dejaron homogenizar las muestras a una 

temperatura de 350 oC en un horno de tipo mufla, se mantuvieron durante 1 hora a esta 

temperatura y se apagó el horno. Las muestras se sacaron y se dejaron enfriar a la 

temperatura ambiente para ser analizadas por MEB. 

Los resultados que la estructura está compuesta principalmente por las fases a y ll, 

en las aleaciones Zinag-3 y Zinag-4, es notorio visualizar un inicio semejante a la estructura 

recocida, para estos casos es una característica determinar un espaciado interlaminar. 



(a) (b) 

(c) (d) 

Figura 4.4. Microestructuras de las aleaciones normalizadas de la aleación Zinag. a) 

Zinag-l, b) Zinag-2, e) Zinag-3 y d) Zinag-4 

Los cambios microestructurales que influyen a las aleaciones después del tratamiento 

térmico se distingue que en las aleaciones Zinag-3 y Zinag-4, presentan un comienzo 

significativo de precipitación en la matriz de gránulos blancos ricos en fase E. Comparando 

este efecto en las aleaciones Zinag-l y Zinag-2 esta transfonnación es dificil de distinguir, 

es decir a medida que se incrementa al tercer aleante la fonnación de este precipitado 

aumenta proporcionalmente a la cantidad de plata. 
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4.1.5. Efecto del enfriamiento rápido (temple) 

La matriz de la aleación presenta una microestructura de fases a y ~ de granos finos debido 

al tratamiento térmico. 

En este caso solamente se observan cambios en las aleaciones con contenido mayor al 2%p. 

en plata, en los cuales se forman ligeros precipitados, que se deben básicamente a que el 

enfriamiento rápido impide el crecimiento de algún precipitado. 

(a) (b) 

(c) (d) 

Figura 4.5. Microestructuras de las aleaciolles Zillag después del temple: a) Zinag-l, b) 

Zinag-2, c) Zinag-3 y d) Zinag-4. 
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4.2. Caracterización de propiedades físicas y mecánicas. 

4.2.1. Análisis de difracción de rayos X. 

Los resultados de los patrones de difracción para las aleaciones Zinag 1- 4, después de 

aplicarles los diferentes tratamientos témücos se analiza que las fases fueron retenidas, es 

decir, las fases corresponden precisamente a las del estado de equilibrio de la composición 

eutectoide del binario Zn-Al. La comparación de los patrones de difracción de R-X, 

muestran que las estructura son las mismas, pero distinta posición, por lo que existen 

diferencias en la intensidad de picos. En la figura 4.6 se encuentran los patrones de 

difracción para cada aleación, y se describe el comportamiento de cada uno ellos al variar 

los tratamientos térmicos y composición. 

En la figura 4.6, muestran patrones de difracción de las cuatro aleaciones después 

del proceso de fundición, a paltir de tochos de colada. Los resultados indican básicamente 

la presencia de las fases ex +11 y de la fase E, la cual se encuentra a partir del máximo 

contenido de plata. A continuación se presentan los detalles del comportamiento de cada 

aleación. 
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Figura 4.6. Difractograma de las aleaciones después de la fundición . 
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En el difractograma de la figura 4.7 se observa que las soluciones sólidas de zinc (11) son el 

elemento mayoritario de la aleación seguido del Aluminio (a). Por otro lado no se observa 

la presencia del intemletálico AgZnJ(E). El difractograma en el estado de fundición (fig. 

4.6), presenta las fases a Y 11, siendo sus reflexiones características de estas dos fases. 
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Figura 4.7. Difractogramas de la aleación denominada Zinag-l. 

Para el zinc, la reflexión (101): 28=43.38° , para el aluminio, la reflexión del plano (111): 

28=44,99°. Las reflexiones 28=39.11 ° esta definida por la fase a y para 28=35,58° esta 

dada por 11. 

En el estado de laminación se encuentran las reflexiones 

28=36.66 y 43.49° predominantemente fases 11. 

28=2.44,2.31° intensidad de doble hombro (doblete), 28=45.10 fase identificadas de <l. 

60 



En este patrón de difracción se identifica un cambio de la orientación preferencial de la fase 

11, inducido por el tratamiento de laminación, este efecto se ve relacionando la intensidad 

mayoritaria de esta fase y comparando los resultados de la figura 4.7. 

Para las muestras tratadas térmicamente se tiene que al ser recocidas, la proporciones de los 

picos se recorren ligeramente. 

Para la fase 11: 28=43.50 y 36.67° 

Para la fase a: 39.26 y 45.06° 

De igual forma si se analizan los plCOS de difracción para el caso de nonnalizado se 

identifican las siguientes fases a Y 11. 

La fase 11 se encuentra en 20=43.40 y 38.81 ° 

La fase a se distingue en: 28=38.81 y 45.06° 

Cuando las muestras son sometidas a un tiempo de homogenización por 350°C y 

posteriom1ente son templadas, los patrones de difracción obtenidos presentan las siguientes 

reflexiones: 

Para la fase 11 se tiene que: 28=43.46 y 38.88° 

Para la fase a se encuentra en: 28=39.19 y 45.14° 

Los cambios inducidos por el temple no son significativos, esto cOlTesponde al 

reordenamiento de las fases inducidos al tiempo de permanencia de homogenización. 
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Figura 4.8. Difractogramas de la aleación Zinag-2 . 

De la figura 4.8 nuevamente se distinguen las fases 11 y a que anteriormente se 

describieron. Para este caso, en el estado de laminación se distinguen un ligero doblete en 

29=4l.45°. Identificado como la fase 0. Esta fase no se distingue en las reflexiones de 

fundición ( fig. 4.6.), por lo cual se presume que esta fase está inducida por el tratamiento 

tem10mecánico aplicado a la aleación. Este comportamiento con filma el inicio de la fase 0 

se observa en el difractograma de la muestra templada. En este difractograma las fases se 

encuentran retenidas. 

Por otra parte, al ser tratadas térmicamente los picos están aproximadamente en la 

misma posición. En este caso se observa que los picos de las reflexiones son de mayor 

intensidad, esto es consecuencia de la composición del material y de la hom~genización 

que ocurrió al realizar el tratamiento térmico. Finalmente las fases que ocurren en esta 

composición y tratamientos térmicos son ricas en zinc y aluminio. 
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Figura 4.9. Difractogramas de las aleación Zinag-3. 

El difractograma de la aleación Zinag-3 (figura 4.9), muestra la aparición de la fase E, se 

observa la reflexión del plano (002) a 28 de 42.64°. 

A consecuencia de ello aparecen las fases recurrentes a y 11 que detenninan las 

fases metaestables de acuerdo a la composición característica de la aleación. El efecto de la 

aparición de la fase E, y su relación con el estado de laminación se distingue con el efecto 

de una ligera disolución de esta fase inducida por el tratamiento tennomecánico y una 

orientación preferencial en el plano cristalino. Simultáncamente para los casos de las 

aleaciones tratadas térmicamente se observa el comportamiento se mantiene con las mismas 

características de la transformación. Para el caso del recocido, en estas condiciones, la fase 

E, tiende a transformarse dentro de la solución sólida del zinc, pero al ser normalizada este 

cambio no OCUlTe por la cual esta fase se mantiene libre de dicha transformación. En el caso 

de la muestra tratada y templada, se observa que la fase se retiene con la misma cantidad, 

por lo cual se distingue que la fase E se mantiene estable a los cambio ténnicos, salvo que 

existe el rompimiento de las fascs cuando a la muestra se le somete al proceso de 

laminación, inducido por la recristalización del material y los procesos difusivos. 
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Figura 4.10. Difraclogral1las de la aleación denominada Zinag-4. 

En la figura 4.10 de la aleación Zinag-4, se observan en los difracto gramas la detección de 

la fase E. Analizando el comportamiento de las fases presentes en el estado original de 

fusión (fig. 4.6), la aleación se determina que la fase E, esta en función a las cantidades de 

plata que se agregaron al realizar la aleación. En base a esta condición, la reflexión de los 

planos evolucionan oCUlTiendo cambios por descomposición transformando la intensidad de 

acuerdo a los cambios de temperatura, mientras que a temperatura ambiente se mantiene 

estable. 
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4.2.2.0btención de la densidad 

Con base a la metodología del apartado 3.8. los resultados obtenidos se presentan en la 

siguiente tabla para cada aleación, distinguiendo que se obtiene un valor que representa la 

confiabilidad de los valores estadísticos para cada método empleado. 

Zinag-l Zinag-2 Zinag-3 Zinag-4 

(g/cmJ
) (g/cm3

) (g/cm3
) (g/cm3

) 

5.56 ±0.02 5.62 ±0.02 5.70 ±0.02 5.78 ±0.02 

Tabla 4.1 Resultados de densidad de las aleaciones Zinag 1-4. 

En conclusión la densidad aumenta de acuerdo a la composición, es decir, los valores son 

progresivos en función del contenido de plata. 

4.2.3. Anúlisis térmico diferencial de barrido 

Con esta técnica se analizaron 16 muestras en total; un juego de cuatro muestras por cada 

composición. Los resultados obtenidos de cada tennograma para cada composición tiene 

ligeros con'imientos de ±3 oC lo cual no representa una variación significativa. A 

continuación se describe el temlograma para cada aleación que representa el 

comportamiento más significativo de transfomlación durante el calentamiento y el 

enfriamiento en función del contenido de Plata como tercer elemento que modifica al 

eutectoide binario Zn - Al. 
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Figura 4.11. Termograma (DSC) , de la aleación Zinag-1. 

En la Figura 4.11 se muestra el termograma de la aleación Zinag-l, así como el corte del 

diagrama temario; para todos los caso es necesario la ayuda de estos dos recursos debido 

que al realizar la interpretación del tennograma, es importante identificar cada cambio de 

acuerdo a la transformación ocurrida. En la primera temperatura de transformación de 

282.63°C, se distingue que hay una transformación de las fases en solución Zn y Al a la 

transformación de A1Zn +Zn, continuando así con la siguiente transfonnación de ZnAI a la 

temperatura de 382.61°C. Hasta llegar a la temperatura de 445.16°C a la cual el material 

encuentra el inicio de su punto de fundición. Al realizar el enfriamiento se distingue que a 

377.61°C, se muestra el inicio nuevamente de solidificación de la aleación, a los 257.23°C 

que corresponde a la misma temperatura del calentamiento, confinnando la primera 

transfOlTI1ación. 
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Figura 4.12. Termograma (DSC), de la aleación Zinag-2. 

En el termograma 4.12, de la muestra Zinag-2, indica la transfonllación en el calentamiento 

a 282.97°C, que de acuerdo con el diagrama de fases que esta al pie del termograma, se 

encuentra la transformación de fase de AI+Zn en solución sólida, a esta composición no 

existe ninguna otra transformación hasta llegar a la temperatura donde da inicio el cambio 

de sólido a la formación de estado líquido de la aleación. En esta aleación el inicio de la 

transformación sólido a líquidos se retrasa comparativamente a la aleación Zinag-1. Por 

otra parte al enfriamiento se distingue una ligera transformación a 380.83°C, que da la 

probabilidad a la transición de fases del liquido + AIZn a AIZn+Zn, tal como se .observa en 
I 

el corte del diagrama. Esta transformación al parecer cs tan rápida que requiere poca 

energía, quizás este factor fundamenta el hecho que en el calentamiento no se observó 

dicha transformación en el temlograma, dando origen a que la transfolmación es rápida 

pero continua. Además se distingue la primera transformación del calentamiento que de 
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igual forma es visible en el enfriamiento, corroborando la transformación de las fases a la 

temperatura de 259.51 oc. 

1.0,------------------------------------------------______ __ 

Flujo de calor 
(mcalls) 

0.5 

0.0 

-0.5 

-1.0 

-1.51-----~----r_--~----_.----~----._----~----r_--~----_4 
O 100 200 300 400 500 

TcmperaturaOC 

Figura 4.13. Termograma (DSC) , de la aleación Zinag-3. 

La Figura 4.13 muestra el termograma que indica la pnmera transformación en el 

calentamiento a 288.94 oc. Para la composición de la aleación Zinag-3, si nos referimos al 

diagrama temario que se encuentra en la esquina inferior izquierda, esta transfom1ación 

representa el cambio de fases de solución Zn y Al a la transformación de AIZn +Zn. La 

diferencia en las temperaturas de esta primera transformación tan fuertemente identificada 
I 

se debe a la mayor cantidad de plata en la aleación. Con este análisis se puede afirmar que 

la presencia de la plata retarda las transformaciones para los casos del calentamiento y el 

enfriamiento. Si se observa el diagrama binario Zn-AI, esta transformación, que ha sido 

identificada en los casos anteriores de las aleaciones Zinag, coincide en le campo de las 

fases a + 11 al a + p , por lo que la fase de '1 (zinc) a temperatura ambiente, a la p de 
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equilibrio a temperatura elevada. Continuando la línea del telmograma 4.13 existe una 

pequeña transfonnación a los 403.08°C. A esta temperatura da inicio el estado líquido de la 

aleación, para finalizar con una temperatura de 448.83°C como la temperatura donde el 

material esta totalmente en estado líquido. En el estado de recuperación de solidificación 

de la aleación se muestra fuertemente dos cambios exoténnicos es donde la aleación inicia 

la solidificación y se transforma a AlZn, que se encuentra a los 386.18°C. Finalizando con 

la primera transformación que se registra, al igual que en el calentamiento, corroborando 

dicha transformación. 

O.OB~ 
Flujo de calor I 

(mea lis) 

0.03 

. -0.02 

! -o.07~ 
-0.12 

. __ .. _ _ ._. __ ._-- -------¡ 

-0.174-----~----_.----~-----ri----~----_.i----·~----_.----~----~ 
O 100 200 300 400 500 

Temperatura oC 

Figura 4. J 4. Terlllograll1a (DSC) , de la aleación Zinag-4 

En la Figura 4.14 se analiza el comportamiento que describe el tennograma de la aleación 

Zinag-4. Este indica que a una temperatura de 291.26 oC existe una transformación 

ligeramente más retardada que en los casos anteriores, debido a la mayor concentración de 



plata. Cabe hacer mención que dichas variaciones en el comportamiento del termograma 

cOlTesponde también al efecto de los tratamientos térmicos y a la influencia inherente de la 

composición. Siguiendo con la línea del calentamiento del termo grama se observa como en 

los casos anteriores el inicio de la cambio de sólido a líquido apoyado con el incremento de 

temperatura en función del contenido mayoritario de la plata. Finalmente en el enfriamiento 

tiene un comportamiento similar al de las aleaciones discutidas con anterioridad bajo la 

premisa de que en pequeñas cantidades de plata los cambios de la transformación 

aparentemente son visibles, pero que coinciden con el diagrama de fase, así como se 

observó en el análisis micro estructural que da evidencia de dicho compOliamiento. Sin 

embargo, a mayor cantidad de plata se distingue que dicha transformación se ve alterada 

por un retraso de la transformación influenciado por la plata que se encuentra como 

formador del intennetálico AgZn3. 

4.2.4. Ensayos de dureza 

En esta sección se presentan loa resultados de los ensayos de dureza del tipo (HRB), para 

las cuatro aleaciones, tomando en cuenta los tratamientos térmicos realizados a las 

aleaciones. En la Tabla 4.2 se muestran los valores para cada aleación y cada condición del 

tratamiento térmico al que fue sometido. En general se puede apreciar claramente que en el 

estado de fundición se encontró que la aleación Zinag-4 tiene la mayor dureza. Este 

compoliamiento se presume que está influenciado por el intermetálico AgZn3. Esta alta 

dureza va decreciendo al reducir la cantidad de Plata por lo que se observa que en la 

aleación Zinag-l muestra el menor valor de dureza alcanzado para las cuatro aleaciones en 

estudio. 

Si se analizan los valores de las aleaciones dureza en el estado de laminación se distingue 

que las aleaciones Zinag-I y Zinag-2 son iguales, mientras que Zinag-3 y Zinag-4 su valor 

es semejante pero con un ligero aumento, este incremento corrobora la hipótesis de la 

influencia del intermetálico. Al realizar los tratamientos ténnicos en las aleaciones se 

observa un ligero aumento de los valores obtenidos en este análisis, con respecto al estado 

de laminación. Importante hacer mención que la homogenización de las muestras dado el 
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tratamiento ténnico ya la solubilidad de la plata con la matriz, influye fuertemente en estos 

valores. Como se observa en la Figura 4.15. 

Tratamiento Zinag-l Zinag-2 Zinag-3 Zillag-4 

térmico (HRF) (HRF) (HRF) (HRF) 

Fundición 56.3 67.5 77.7 78.1 

Laminado 33.5 33.5 34 34 

Temple 34 34 34 34.5 

Nom1alizado 34.5 34.5 34 34.5 

Recocido 34.8 35 35 .5 35.6 

Tabla 4.2 Resultados de dureza de las aleaciones Zinagl-4. 

De acuerdo a la grafica 4.15 se distingue que los valores son semejantes, contrariamente a 

lo esperado, ya que comúnmente las aleaciones al templarse aumentan considerablemente 

su dureza, esta condición no se da y queda claro que la dureza se aumenta cuando se pasa 

de un estado de condiciones normales de laminación a un tratamiento de recocido, por 10 

cual la el comportamiento esta fundamentado de acuerdo a la condición perlítica que se 

transforma la fase AgZn3 que tiene la función de endurecer al material en las fronteras del 

grano. Esta hecho esta reforzado con el normalizado, ya que con este tratamiento ténnico se 

observa que disminuye esta dureza, por lo cual existe todavía indicios de la fase perlítica 

que produce un endurecimiento. Si se observan los valores al temple de las cuatro 

aleaciones son muy semejantes al estado de laminación, lo cual por tal motivo la 

microestructura retenida bajo este tratamiento tém1Íco no ayuda considerablemente a 

endurecer a ninguna de las aleaciones en estudio. 
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Figura 4.15. Ensayo de dureza de las aleaciones Zinag 1-4, en función del tratamiento 

térmico y la variación de la composición. 

4.2.5. Ensayos de Microdureza 

El interés principal de estudiar la microdureza (Vickers), de las aleaciones consistió en 

analizar la influencia de las fases sólidas de zinc y aluminio ricas en plata como tercer 

alean te, al igual que determinar el comportamiento de las fases presentes y detem1inar sus 

efecto a los tratamientos tém1icos. A continuación se presenta una tabla que contiene los 

valores estadísticos de las mediciones realizadas; en este estudio se encontró s<;>lamente la 

matriz y la segunda fasc. 

De la tabla 4.3 es importante notar que en las cuatro aleaciones no se identifica una 

segunda fase debido a que el tamaño de grano es tan fino que no puede distinguirse la fase 

precipitada o exista la formación dc esta, por lo cual solamente se analiza a la matriz. Sin 

embargo, la relación de la microdureza en cuanto al estado de laminación mantiene el 

mayor valor, mientras que en el estado de temple, normalizado y recocido la segunda 
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faseW) es más dura que la fase mayoritaria de zinc. En este análisis no se pudo identificar a 

la fase (E) por lo cual no se tiene evidencia de dicha fase. En general el comportamiento de 

cada aleación y su variación al tratamiento térmico corresponde directamente a los 

resultados de la dureza del tipo IU-IF, es decir, que al templar una muestra de cualquiera de 

las cuatro aleaciones en estudio no se aumenta su dureza, mientras que al recocerla si lo 

hace yen forma considerable. Ahora, con esta visión de la microdureza, se puede decir que 

es la fase de aluminio la responsable del endurecimiento y ayuda a que se dé este 

característica a las cuatro aleaciones y que en particular la solución sólida de la fase 

(E), incrementa a este endurecimiento bajo los diferentes tratamientos térmicos. 

Aleación Tratamiento térmico Matriz 2afase 

Zinag -1 Laminado 47.1 Sin identificar 

Temple 41 46 

Aire 38.3 45 

Horno 48.5 53 

Zinag - 2 Laminado 52 Sin identificar 

Temple 46.3 52.5 

Aire 39.5 52.5 

Horno 49.6 53 

Zinag - 3 Laminado 66.5 Sin identificar 

Temple 47.5 64 

Aire 47 53 

Horno 50 56 

Zinag - 4 Laminado 68.6 Sin identificar 

Temple 61 73 

Aire 49.6 53.5 

Homo 57 67 

Tabla 4.3 Resultados de los ensayos de microdureza (Vickers), de las aleaciones Zinag 1-4. 
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4.2.6. Ensayo de tensión a temperatura ambiente 

En el presente análisis se reportan los ensayos a la tracción de las cuatro composiciones, a 

las cuales solamente se realizaron los mismos tratamientos témúcos que en el apartado 3.6. 

Esta sección proporciona una valiosa información para determinar en qué condiciones 

tétmicas y termomecánicas las cuatro aleaciones tendrán su mejor comportamiento 

superplástico a una temperatura de ensayo de 2300 C. De acuerdo a lo reportado por 

diferentes autores como Langdon, Mukherjee, F. A. Mohamed y G-Torres Villaseñor[l-

4,12-14]. 

4.2.6.1. Ensayo de tensión en estado de laminación. 

En figura 4.17 se muestran en la zona inferior las curvas de rapidez de deformación versus 

esfuerzo, en la parte superior se observa la rapidez de deformación versus la deformación. 

Al analizar la deformación de las cuatro aleaciones es notorio distinguir que la aleación 

Zinag-l muestra el mayor porcentaje de deformación comparado con los otros puntos 

máximos de defomlación. Sin embargo, las aleaciones Zinag-2 y Zinag-4 tienen un similar 

comportamiento máximo a la deformación, por el caso contrario la aleación que tiene la 

menor defotmación es la denominada Zinag-3. Entonces se resume que la influencia de la 

plata en la deformación disminuye aparentemente este comportamiento, debido a que a las 

aleaciones Zinag 2, 3 y 4 su deformación máxima se encuentra en el mismo rango para 

estas aleaciones. Si se analiza cada gráfica por separado en las aleaciones Zinag 2, 3 y 4 se 

tiene que: 

En la aleación Zinag-2 con una composición al 1 % Ag, la gráfica muestra un 

comportamiento tal que a una rapidez de defomlación de lXlO -4S-1 se tiene que decae la 

deformación, esto corresponde a que a esta composición aparentemente no hay una 

formación del intennetálico AgZn3, que pueda ayudar a la deformación del material. Por 

otra parte existe la posibilidad de que con esta composición el material se encuentre en una 

etapa transitoria donde no exista un enlace de cohesión por lo cual a esta rapidez de 

deformación al material retarde su tiempo a la cedencia de la defomlación que finalmente al 

varia esta rapidez permita un comportamiento superplástico a temperatura ambiente. En la 
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figura 4.16 se observa a detalle a las muestras después de la ensayo de tensión, pero 

relacionando lo anterionnente mencionado es importante tomar nota como las muestras 

ensayadas en la aleación Zinag-2 corresponde claramente a la consecuencia de factores que 

pueden afectar mecánicamente al comportamiento de esta aleación. 

b)Zirulg-2 

c)Zinag-3 d)Zinag..4 

Figura 4.16. Muestras de tellsión de las aleaciones Zinag en el estado de laminación. 

Continuando con la descripción de las gráficas de las aleaciones Zinag 3 y 4 es posible 

puntualizar que para estas dos aleaciones el comportamiento es similar. Este fenómeno 

quizá es una evidencia de la influencia de la plata debido a que en ambas aleaciones se 

tiene que la defo1111ación corresponde a un comportamiento superplástico en el cual la caída 

de la deformación en función de la rapidez de deformación disminuye gradualmente, para 

este análisis dadas las condiciones de rapidez de deformación que son extre;11adamente 

bajas no se concluyó dicho estudio. Por otra parte si se analizan las gráficas del esfuerzo vs 

rapidez de defo1111ación es importante hacer mención de la variación en el índice de 

sensibilidad para cada aleación, para la aleación Zinag-l es de 111 = 0.67, Zinag-2 m = 0.67, 

Zinag-3 111 = 0.68 y Zinag-4 111= 0.67. Aparentemente el cambio no es tan significativo pero 
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esto nos ayuda a definir la variación del esfuerzo de acuerdo a cada aleación y relacionarlo 

a la curva de defonnación. 
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Figura 4.17. Resultados de las cuatro aleaciones en el estado de laminacióll. (abajo) 

rapidez de deformación vs esfuerzo (arriba) rapidez de deformacióll vs deformación. 



4.2.6.2. Ensayo de tensión en muestras normalizadas. 

En la Figura 4.18, se muestra la secuenCia de las aleaciones ensayadas a tensión a 

temperatura ambiente, en este caso las muestras tienen un tratamiento adicional al laminado 

como se hizo mención en el apartado 3.6. se normalizaron, esto da como consecuencia un 

comportamiento totalmente distinto al estado de laminación. En particular, con este 

tratamiento térmico se caracteriza por tener la menor deformación es decir, el efecto 

superplástico es nulo, a consecuencia principalmente de la micro estructura final del 

tratamiento térmico. Tomando en cuenta esta consideración y haciendo un análisis visual y 

minucioso de las muestras no existe ningún cambio. Lo que vale la pena resaltar es la fomla 

de la fractura la cual ayuda a decidir cuál de las aleaciones a simple vista se comportan 

como un material frágil, tal como se observa en las aleaciones Zinag 1, 2 Y 3. En 

contraparte en la aleación Zinag-4 se puede distinguir que en esta aleación que la ductilidad 

se conserva ligeramente, esto se explica por el ángulo de corte que oscila en un ángulo 

aproximado de 45°. 

a)Ziliag-l b)Zinag-2 

b)Zinag-3 d)Zin~ig-4 

Figura. 4.18. Aleaciones después del ensayo de tensión con tratamiento térmico de 

normalizado 
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La figura 4.19 se muestran en la parte superior, los valores de la deformación en la cual se 

distingue que la aleación Zinag-4 muestra el máximo valor de la deformación en 

comparación con el resto de las aleaciones. Esto da indicio de la función de la plata 

(AgZnj) como formador de un arreglo microestructural incoherente, lo que provoca el 

deslizamiento y movimiento en las fronteras del grano que ayuda a la defonnación. Esta 

deformación está frenada aparentemente por la formación del inicio de la estructura 

perlítica, propiciada por el tiempo de permanencia fuera del homo, esto es que la 

transformación perlítica no le da tiempo a una formación tan fuerie como se da en el 

recocido para esta aleación formando una perlita gruesa pero con una matriz de rango 

menor a los 1 O ~lm. Por otra parte, las aleaciones Zinag 1, 2 Y 3 presentan una relación a la 

defonnación de acuerdo a su composición y a lo anteriormente discutido. Si se observa a la 

aleación Zinag-l, que contiene la menor proporción de plata, su defomlación es mínima a 

consecuencia de la ausencia total de la fase 1':. Por otra parte en la aleación Zinag-2 aumenta 

ligeramente la deformación en comparación de la aleación Zinag-3 dado que en esta 

aleación ya existen indicios de la [ase 1':, formadora de esta incoherencia micro estructural. 

Dada esta circunstancia la línea de deformación que caracteriza a la aleación no presenta un 

ascenso en función a la rapidez de la defomlación como 10 presentan las demás aleaciones 

dado que particularmente se requiere una concentración mayor de esfuerzo en esta aleación 

tomando de esta fonna una deformación intennedia a las aleaciones Zinag 1 y 2. 

El análisis de la curva de esfuerzos de las aleaciones Zinag normalizadas, da origen a la 

fonnación de dos regiones importantes que caracterizan a las aleaciones con propiedades 

superplásticas, esta regiones son: RII y RlII. 

Región II, para la aleación Zinag-l con un índice de sensibilidad dado por m = 0.93, Zinag-

2, m = 0.25, Zinag-3, m = 0.86 y Zinag-4, m = 0.54. 

La región III, esta dada por los siguientes valores de las aleaciones Zinag-l m = 0.52, 

Zinag-2, /Il = 0.17, Zinag-3, /JI = 0.25 y Zinag-4, m = 0.085. 

La relación de las cuatro aleaciones y el índice de sensibilidad para cada región 

corresponde al estado nomlal de la deformación que particulariza para cada composición en 

función de dos condiciones importantes: Primero, la transformación de fases propiciada por 

la adición del tercer elemento y el incremento a la rapidez de deformación. 



35 

30 

25 

20 

10 

s 

o 

(Ml'a) 

100+-~~~~, 

1E.S lE-4 

.-0- Zinag-1 
-T- Zinag-3 
-{}- Zinag-2 
--t<- Zinag-4 

(Normalizado) 

, 
1E·3 

Figura 4.19. Resultados de las cuatro alcaciones después de ser tratadas térmicamente por 

normalizado. (abajo) rapidez de deformación vs esjúerzo (arriba) rapidez de deformación 

vs de!iJrlllacióll. 

4.2.6.3. Ensayo de tensión en muestras recocidas 

En la figura 4.20, se muestra csqucmúticamcllte la secucncla de probetas ensayadas a 
I 

temperatura ambiente al variar la rapidez d'?' la deformación. En estas secuencia se observa 

la evidencia de deformación plástica aprcciabie en las superficics de fractura, es decir se 

distingue un tipo de fractura en general eh: toda:. las aleaciones de desgane con ángulos de 

45°. A consecuencia de esto, los desgarres y formación de propagación de la íi·actura 

dependerá considerablcmente de la rapidez dc la deformación, esto ocurre principalmente 



con la propagación espontánea de la grieta. Esta presencia de deformación plástica es un 

síntoma de que la fractura es inminente. Por otra parte, en al menos una de las probetas, 

para cada aleación se distingue macroscopicamente que el tipo de fractura de la aleación 

está dado por un corte recto que da origen a una fractura del tipo frágil sin ninguna 

deformación plástica aparente. 

Esta condición aparentemente es un indicador que el material no sufre' ninguna alteración 

de deformación, pero si se observa a las aleaciones Zinag 1 y Zinag 4 la primera muestra de 

izquierda a derecha presenta un ángulo recto de ruptura, mientras que la defoffilación en 

estas probetas tiene lugar a la mayor deformación, por lo cual la: aseveración antes 

mencionada no es una regla que se cumple con estos materiales con características 

superplasticas. Ya que aparentemente el mecanismo que rige a la deformación depende del 

material de aporte que emerge entre las capas internas del material que hace que elmatelial 

aparentemente no sea fOl1nador de un encuellamiento como lo hacen los materiales 

comÚ1U11ente. 

a)Zinag-l b)Zinag-2 

c)Ziuag-3 d)Zinacr-4 . . o 

Figura.4.20. Aleaciones posterior al ensayo de tensión con tratamiento térmico de 

recocido 

En la figura 4.20 se muestran las curvas de rapidez de defol1nación versus la deformación 

para estas cuatro aleaciones en estudio. Si se sabe que la microestructura final del 

tratamiento térmico de las aleaciones es del tipo perlítico, tomando como referencia el 

apartado 4 (micro estructura), se tiene que el efecto de la adición de la plata en el eutectoide 
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Zn-AI, aumenta la cantidad de engrosamiento de la microestructura laminar. Partiendo de 

este hecho y al analizar la gráfica rapidez de deformación versus deformación, se tiene que 

la aleación Zinag-l con una microestructura perlítica fina tiene una deformación mayor en 

comparación a las aleaciones Zinag 2, 3 y 4. Además, es importante mencionar que el 

cambio de rapidez de defonnación con esta microestructuta ayuda a la deformación 

superando en orden de magnitud comparado con las otras aleaciones a analizar. 

A continuación se observa la relación del comportamiento de la plata al modificar al 

eutectoide, existe continuidad para la deformación con relación a esta adición en este caso 

ya que la aleación Zinag-2 presenta baja deformación inducida por el incremento 

microestrctural de las laminillas de perlita. Este efecto va en orden decreciente al aumento 

de la plata y principalmente es inducido por la fase E y se confirma comparando a las 

aleaciones Zinag-3 y Zinag-4 en las cuales la deformación máxima se encuentra en el 

mismo rango. Básicamente se esperaría una defom1ación menor en la aleación Zinag-4, 

dada la hipótesis anterior, pero al analizar los resultados, específicamente el estado 

normalizado de la aleación Zinag-4, se encuentra que al agregar una mayor cantidad de 

plata el comportamiento mecánico se vuelve incoherente porque ayuda a la deformación del 

material. Así que combinando las hipótesis de engrosamiento de laminillas y la 

incoherencia microestructural se determina que el material se defonna favorablemente 

hasta en un 20% para esta condición micro estructural dentro del ensayo de tensión a 

temperatura ambiente. 

Analizando la gráfica de la Figura 4.21, se distinguen dos regiones que caracterizan 

a un material superplástico. Dichas regiones son esencialmente la Región II y la Región III, 

que determinan en el primer caso a la región superplastica y la Región III detennina a las 

altas rapideces de deformación donde decae la superplasticidad. 

Los valores para cada aleación son los siguientes. 

Zinag-l l1l = 0.36, Zinag-2, 111 = 0.61, Zinag-3 m = 0.89 Y Ziang-4 m = 1.03 encontrando 
I 

que para el aumento del tercer elemento que modifica al eutectoide Zn-Al, se requiere 

mayor esfuerzo para que el material sufra una deformación. 

La región III, presenta los siguientes valores de acuerdo a cada aleación. 

Zinag-1, m = 0.44, Zinag-2, m = 0.36, Zinag-3, l1l = 0.27 Y Zinag-4, m = 0.30. 
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Figura 4.21 . Resultados de las cuatro aleaciones posterior al ensayo de tensión en 

Inuestras recocidas térmicamente. (abajo) rapidez de deformación vs esfuerzo (arriba) 

rapidez de deformación vs deformación . 

4.2.6.4. Ensayo de tensión en muestras templadas. 

En la figura 4.22. se observan las fotografias de las muestras ensayadas en tensión a 

temperatura ambiente. En estos cuatro casos es impOltante hacer mención de una 

característica microscópica en la las probetas con mayor defom1ación para los cuatro casos 

de las aleaciones, este detalle consiste en el encuellamiento en función de la deformación y 

la rapidez de deformación. Este hecho ocurre solamente a consecuencia del temple, si se 
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observa con detenimiento a las muestras de la figura 4.1 G, este alargamiento en la 

deformación de las probetas no tienen este efecto particular del temple. 

Tomando en cuenta este fenómeno, para la aleación Zinag-2 se esperaba una 

deformación máxima del 100%. Sin embargo, esta deformación no ocurrió a consecuencia 

de que en esta composición el material no tuvo las condiciones necesarias para que se 

efectuara el comportamiento superplástico, debido principalmente al daño causado por la 

laminación. Por otra parte, en las muestras Zinag 1, 3 Y 4, se observa que existe una 

relación coherente de la deformación en estas aleaciones (fig. 4.22). 

a)Zinag-l b)Zinag-2 

c)Zinag-3 d)Zinag~4 

Figura. 4.22. Probetas previamente templadas y ensayadas a temperatura ambiente de las 

aleaciones Zinag. 

En la figura 4.23 se observan las gráficas correspondientes a la deformación y al esfuerzo 

en [unción de la rapidez de deformación, De acuerdo a lo anteriomlente discutido de la 

Figura 4.22, se observa en la gráfica de la deformación la relación de coherencia en las 

aleaciones Zinag 1, 3 Y 4, muestra que la mayor deformación la tiene la aleaciones 

denominada Zinag-4 que al tener la mayor cantidad de fase E, inducido por ser retenida a 

alta temperatura, da como resultado la fonnación de una microestructura incoherente 
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favoreciendo a los meca11lsmo de la deformación superplástica. Sin embargo, no se 

observa una gran cantidad de defolmación comparable con las aleaciones laminadas sin 

tratamiento témlico. 

Para el caso del temple se retiene, a consecuencia de esta tratamiento térmico, cierta 

cantidad de fases de inicio de perlita fina, por lo cual esta pequeña cantidad de perlita 

detiene la defomlación favorable para este proceso de deformación. Las aleaciones Zinag-l 

ocupan el segundo lugar en la defol1nación a consecuencia, principalmente de la 

microestructura de grano fino . Como se analizó en el caso de las muestras recocidas, el 

tamaño de la perlita está en función de la cantidad de plata de cada aleación en particular 

contenga, por ello la formación de la perlita aumenta, considerando así que los mecanismos 

de la defol111ación para este tratamiento térmico se frenan. 

Finalmente, las aleaciones de Zinag-2 muestran una caída de la deformación en fomla 

severa y, como ya se mencionó, este efecto se debe principalmente al proceso de 

laminación y también a consecuencia de la microesructura perlítica en función de la 

composición del tercer aleante formador de la fase (E) . 
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Figura 4.23. Resultados de las cuatro aleaciones posterior al ensayo de tensión en 

muestras templadas térmicamente. (abajo) rapidez de deformacióll vs esjiterzo (arriba) 

rapidez de deformaciól/ vs deformación. 

Al analizar las curvas de rapidez de deformación de la figura 4.23, el resultado de es 

relativamente similar al las aleaciones que presentan solamente laminación, este 

comportamiento depende considerablemente al arreglo microestruciural y a los esfuerzos 

aplicados. Por otra parte los result:tJos de los datos de deformación tienen un 

comportamiento lineal , lo que presupOllC que el ensayo se encuentra solamente en la 

Región II superplástica, y dada las rapiJcl. de deformación en el que se llevaron a cabo 

dichos ensayos, no sea notoria las región TU. tal como se observó en las aleaciones que 

fueron tratadas térmicamente como, en e! CdSO del Recocido y Normalizado. En estas 



aleaciones se tienen los valores del índice de sensibilidad para cada aleación. Zinag-l In = 

0.79, Zinag-2, In =0.83, Zinag-3, In = 0.64 Y Zinag-4, 111 = 0.83. 

Teóricamente el inicio de la región III superplástica tendría lugar a una rapidez de 

deformación del 9XIO-3s- l
, debido a que a esta rapidez se alcanza la meseta típica para esta 

región. Sin embargo, a consecuencia del comportamiento de la aleación Zinag-l y 2, se 

toma como caso general una sola pendiente para determinar el comportamiento de todas las 

aleaciones en la región n. 



4.2.7. Ensayos de tensión en función de la temperatura y el contenido de plata. 

A continuación se analiza el comportamiento de la plata en [unción de la rapidez de 

defonnación y de la temperatura, como consecuencia del análisis del apartado 4.2.6. Se 

toma el criterio más favorable en cuanto al efecto de los tratamientos térmicos y el estado 

Ofinal de comportamicnto superplástico de la aleación a temperatura ambiente. Por tal 

motivo solamente se realizaron ensayos tomando en cuenta un parámetro de suma 

importancia: El tamaño de grano menor a 10 ¡ . .un. 

Esta característica sólo se presenta en las aleaciones que están laminadas y que no 

pasan por otro tratamiento térmico posterior. 

4.2.7.1. Ensayo de tensión de la aleación Zinag-l a 230°C. 

En las figura 4.24 a y b. se muestra el comportamiento a tensión de la aleación Zinag-l en 

función de: 

a) La temperatura 

b) La rapidez de deformación. 

Estas dos variables son controladas en los cuatro caso evaluados por lo que la 

composición eutectoide resultante de la combinación del tercer elemento (Ag), también 

influirá en el desanollo de la deformación. Si se observa inicialmente la figura 4.24b el 

esfuerzo empleado corresponde a la tradicional curva sigmoidal [12-13] que relaciona 

principalmente tres factores importantes en los mecanismos de superplasticidad. En 

particular se pueden resumir esta región superplásticas que están definidas por la Región 1, 

como la región donde los esfuerzos son menores debido a la lenta rapidez de defonnación y 

donde la microestructura y la temperatura juegan un papel importante debido a que el 

efecto difusivo en las aleaciones provoca un deslizamiento entre los granos pennitiendo una 

deformación sin altos valores de esfuerzo . 

En la Región Il, se encuentra la rapidez de defonnación óptima en la cual el material 

alcanza la mayor deformación superplástica. Para este caso la aleación alcanzó un máximo 

del 750% de elongación. Finalmente en la Región IlI, el material presenta un alto nivel de 
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esfuerzo a consecuenCIa que al realizar un deformación en tan precipitado tiempo el 

material intenta frenar esta deformación oponiendo mayor resistencia[ 14, 11 0-116 ]. 

Por otra parte, en la figura 4.24a se tiene que a baja rapidez de defoll11ación la 

aleación tiene una deformación de 230% que corresponde a los bajos valores de esfuerzo. 

Por tal motivo la deformación y los valores del esfuerzo siguen en aumento gradual hasta 

llegar al punto máximo de la deformación. Después de que sucede este fenómeno, la 

defoll11ación del material desciende bruscamente pero, como se comentó anteriormente en 

esta región la defoll11ación disminuye, pero los valores de esfuerzo continúan en aumento, 

este hecho es causa fundamental de la rapidez de la deformación que relaciona otros 

mecanismos de deformación que se discutirán en el capitulo V. 

La figura 4.24c muestra la deformación de las muestras ensayadas a diferentes rapideces de 

deformación. En este caso es importante apreciar que la mayoría de las aleaciones 

ensayadas muestra un ligero encuellamiento. Este comportamiento es más notorio en las 

aleaciones con la máxima deformación. La secuencia de la fotografia está relacionada de la 

siguiente f0ll11a: 

La probeta superior corresponde a la baja rapidez de defonnación que continúa 

hasta llegar a la última probeta con la mayor rapidez de defOlmación. Esta composición, y 

particularmente la experimentación a tensión con esta temperatura, sirvió para determinar 

que la temperatura de homogenización del material tiene consecuencias graves en la 

defonnación del material. Esto implica que es necesario mantener la muestra a la 

temperatura deseada un tiempo mayor de 30 minutos, en el caso contrario se observa que la 

defoll11ación del material es inhomogénea. Como ejemplo pude citarse la probeta señalada 

con el número uno, que a pesar de que la rapidez de defonnación (9.5x 1 0-2S-1) no se 

observa una deformación con encuellamiento como en la mayoría de las probetas. Sin 

embrago, este comportamiento esta atribuido a que dado el inicio del ensayo se realizó sin 

previo calentamiento, por lo tanto el material presenta un mecanismo de deformación por 
I 

efecto de la rapidez de deformación y no por un efecto difusivo de inicio. 
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Figura 4.24. Resultados de tensión a 230°C de la aleación Zinag-l (izquierda). Foto que 

esquematiza la deformacióll real posterior al ensayo de tensión (derecha). 

En el caso número dos de la figura 4.24c. El comportamiento de deformación es el 

resultado de una mala homogenización en la temperatura de las mordazas. Esto implica que 

al realizar la experimentación no se tomó lectura de que ambas mordazas estuvieran a la 

misma temperatura deseada (230° C). Debido a esto entonces se tiene como resultado que 

el material fluye incohercntcmcntc. En gcncral, no cs evidcnte quc la aleación tenga un 

comportamiento menor a lo que se reporta por Langdon [81], que con una aleación 

eutectoide Zn-22%p.Al reporta deformaciones mayores a 3000%, o es el caso de otro 

investigador como Cáceres [106-109] que al modificar al eutectoide Zn-Al obtiene 

defOl111aciones mayores a 2000%. Por otra parte los trabajos de Mohamcd [110-113] con 
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aleaciones Zn-AI modificado con Impurezas también tienen defoffilaeiones mayores a 

2000%. Comparando los datos se pude establecer que, los resultados finales para esta 

composición en particular se debió tomar en cuenta el papel que juega la temperatura, de 

igual forma encontrar la rapidez de deformación óptima para la temperatura en la cual el 

tercer elemento (Ag), tenga el mejor comportamiento superplástico. Con este parámetro 

caracterizado entonces se mejoraran deformaciones que correspondan con lo reportado en 

la literatura. 

4.2.7.2. Ensayo de tensión de la aleación Zinag-2 a 230°C 

De la figura 4.25b, se observa una distribución coherente de la curva del tipo sigmoidal que 

conesponde a la relación esfuerzo con la defollnación del material. Esto implica que a baja 

rapidez de deformación da inicio el incremento del esfuerzo, que a su vez llega hasta su 

limite superior de esfuerzo que se relaciona con a la disminución de la deformación tan 

precipitada debido a la elevada rapidez de deformación. Este efecto no es común en las 

aleaciones Zn-22%p Al. 

Generalmente la curva típica está definida por valores más suaves de esfuerzo, es 

decir, que la región superplástica II tiene valores con un índice de sensibilidad m = 0.5, que 

a consecuencia de estos valores la región II tiende a ser mas evidente. Para nuestro caso se 

determinaron valores ligeramente más altos. Sin embargo, el comportamiento de las 

aleaciones presentan un comportamiento denominado Alta Rapidez de Defonnación 

Superplastica (ARDS), por lo cual no es de dudar que la plata juega un papel importante p 

ara que este comportamiento superplástico OClllTa. Esta característica en particular soporta 

una ventaja relacionándolo con aleaciones que solamente se basan en materiales bifásicos, 

de esta forma esta característica es de gran ventaja y garantiza una mejora mecánica. 

En la curva 4.25a se observa que en la región II (7x 10-2
S-

I
) la defonnación es muy 

precipitada, ya que ocurre en un intervalo de deformación muy rápido y que disminuye con 

ese mismo incremento de tiempo (lxl0- I
S-

I
). Si se interpreta que este intervalo tan pequeño 

es efecto del tamaño de grano que relaciona que a microestmctura de grano fino mayor es 

la resistencia mecánica del material[Hall-Peach], esta premisa ayuda a entender los altos 

valores del esfuerzo para las cuatro aleaciones en este estudio, ya que el comportamiento al 
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esfuerzo es similar tomando en cuenta que las variaciones importantes estarán dadas por la 

defol1nación total del material influido principalmente por el diferente contenido de plata y 

particula1l11ente del refinamiento de grano en particular de cada caso. 

1200 
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1<XXJ Región I 
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OOJ . . 
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Figura 4.25. Resultados de tensión a 230De de la aleación Zinag-2 (izquierda). Foto que 

esquematiza la deformacióll real posterior al ensayo de tensión (derecha). 

La figura 4.25c. muestra el excelente comportamiento superplastico para la aleación Zinag-

2 el cual se distingue por una alta deformación presente en la región II superplastica. 

Además, se muestra que en esta aleación no se tiene un encuellamiento como el observado 

en la figura 4.24c. Aquí solamente se tiene una evidencia común de un material 

superplastico. En conclusión es importante notar que dada la experimentación del 
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comportamiento de la aleación Zinag-2, cabe destacar que aparentemente la 

microestructura, la temperatura y la rapidez de deformación dan origen a un material con 

excelentes condiciones de trabajo. 

4.2.7.3. Ensayo de tensión de la aleación Zinag-3 a 230°C. 

En el análisis de la figura 4.25a se distingue claramente que existe un primer hueco de 

resultados experimentales (1 xl 0-3S-1 a 1.5x l 0-2S-I) este hecho hace suponer que el 

comportamiento en esta zona puede ser semejante a las aleaciones anteriores (Zinag 1-2) 

dado que los valores de esfuerzo se relacionan de igual forma a lo discutido anterionnente. 

Tomando en cuenta esta suposición puede deducirse que la ligera ausencia de alta 

deformación en esta aleación se encuentra en el intervalo de 1.5x 1 0-2S-1 a 9x 1 0-2S-I. Esto 

explica el comportamiento de la aleación en esta composición, puesto a que no se puede 

precisar que la disminución presente de la deformación sea producto de un tamaño de grano 

ligeramente mayor o se deba a la composición. La justificación es clara, dado que el 

comportamiento es comparativo con la aleación Zinag-2. donde la curva de esfuerzo 

(4.26b) tiene valores altos de esfuerzos para las tres regiones superplasticas, de tal modo 

que el comportamiento a la deformación y al esfuerzo es similar. Si tomamos en cuenta la 

cantidad de plata que se agrega al eutectoide Zn-AI, esto indica que en esta composición no 

hay evidencia de la fase intermetálica AgZn3 por lo cual el refinamiento de grano y los 

mecanismos de deformación tienen que ser los mismos. Al observar lo patrones de 

difracción de la sección 4.2, se distingue que existe poca evidencia de esta fase 

intem1etálica, por lo que se supone esta no afecta al comportamiento del material. 

A continuación en la sección 4.2.8. (evolución de la micro estructura y R-x) se 

discutirá con más detalle el efecto de la evolución de la microestructura y los factores que 

intervienen en la defonnación. Con base a esta discusión es también notable que ,los valores 

de la rapidez de la deformación corresponden al efecto de ARDS. 
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Figura 4.26. Resultados de tensióll a 2300 e de la aleación Zinag-3 (izquierda). Foto que 

esquematiza la deformación real posterior al ensayo de tensión (derecha). 

4.2.7.4. Ensayo de tensión de la aleación Zinag-4 a 230°C. 

En la figura 4.27a, se muestra el comportamiento de la rapidez de defom1ación de la 

aleación Zinag-4. En una composición de 4.24%p. de plata se distingue un cambio 

apreciable en la Región de baja deformación superplastica (R-I). Este comportamiento está 

relacionado con los trabajo de BoudcJet [118-119] Y principalmente eon los modelos de 

Nabarro -Herring [82-83]. Este comportamiento se debe a que a la rapidez de 9X10-4
S-

1 la 

deformación decae a un aparente régimen de esfuerzo que relaciona a la región 

superplasticas cero. Este cambio apreciable esta definido por el efecto difusivo que 
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caracteriza a este comportamiento. Sin duda, este mecanismo da la posibilidad de afirmar 

dicho compOliamiento. 

La relación del mecal1lsmo difusivo confirma el hecho de poder decir que este 

comportamiento también podría estar definido por un esfuerzo umbral, pero si se relacionan 

los valores obtenidos en este trabajo y la explicación que se da en tomo a este fenómeno 

Mukeljee [120-124 ], no existe la relación a este mecanismo de defom1ación. Sin embargo, 

este comportamiento sí está relacionado directamente a la influencia de la plata y 

principalmente por el intermetálico AgZn3. Esta formación afecta aparentemente a la 

regiones no definidas en los trabajos reportados de superplasticidad. Por lo cual Boudelet 

da la respuesta a este problema de comportamiento de esfuerzos para esta aleación. Si se 

analiza la figura 4.27b, se distinguen al menos 4 regiones con distintos Índices de 

sensibilidad. Estas regiones se definen por las siguiente tabla. 

Región In tcrvalo en (S-I) I/l 

Cero 8xIO-4 03 .9 

2xl0-3 

I 2xl0·j 
0.05 

lxlO- 1 

II Ix10-1 0.45 

1.3xl0-1 

III 1.3x 1 0- 1 0.02 

4xl0- 1 

Tabla 4.4 Intervalos donde se efectúan las regiones superplasticas. 

La tabla 4.4, muestra los valores de las reglOnes superplásticas que están 

determinadas por el método geométrico de la pendiente (fig. 4.27b), de tal forma se tienen 

valores en el Índice de sensibilidad, lo cual corresponde a comportamientos 

microestructurales [118-119]. Sin embargo, el análisis del compOliamiento esta ligado a la 

microestructura del material, en particular, así como la influencia de la plata para dicho 

comportamiento. En la región II están concentrados los valores de la máxima deformación 
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superplástica, esto indica que la fuerza que opone la aleación a la deformación tiene un 

aumento sobre la misma rapidez de deformación. 

Este efecto en particular solamente se observa en materiales cerámicos, al igual que la caída 

brusca de los valores de deformación [125]. En la región III intervienen las regiones 

transitorias de II en las regiones típicas de superplasticidad. 

Finalmente se encuentra la región descrita por una región III, donde la deformación 

del material es muy precipitada y los valores de esfuerzo son muy altos por lo que en esta 

región es fácil de distinguir. Dado estas circunstancias, el comportamiento de la aleación se 

caracteriza sólo por presentar datos semejantes a un material cerámico; pero en general su 

excelente comportamiento superplástico lo caracterizará (ARDS). 
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Figura 4.27. Resultados de tensión a 2300 e de la aleación Zinag-4 (izquierda). Foto que 

esquematiza la deformacióll real posterior al ensayo de tensión (derecha) . 



En la figura 4.27c, se aprecia un excelente comportamiento a la deformación, dado que las 

muestras con mayor deformación no sufren un encuellamiento, como el presentado por las 

muestras de la aleación Zinag-l . 

De tal forma el desarrollo de la aleación en la defol111ación tiene un comportamiento 

coherente, es decir, a la temperatura de ensayo la defonnación de la aleaciones se estima a 

una defonnación promedio del 1000%. Este valor es considerable partiendo del hecho que 

se necesitaría desarrollar una análisis más detallado en variación de la temperatura y otro 

medio de calentamiento con el fin de garantizar una deformación mayor como lo 

experimenta Langdon y colaboradores [12-13], de tal forma la defonnación del material 

Zn-AI-Ag, cumple con el objetivo planteado al inicio de este trabajo. 

4.2.8. Análisis microestructural de las aleaciones. 

En el presente apartado se describe el comportamiento micro estructural de las aleaciones 

después del ensayo a la tensión, particularmente aquellas probetas que tienen los valores 

más notables en rapidez de deformación en las tres regiones superplásticas, tomando las 

muestras que obtuvieron la mayor defol111ación. 

Para las figuras 4.28 (a, b y c) a la 4.39 (a, b,y c), es importante aclarar que la 

microestructura que representa (a), es la región cercano al punto de sujeción de la mordaza, 

(b), es la región central de la muestra y finalmente (c) es un lugar cercano al punto de la 

fractura, una vez identificadas las zonas de análisis ahora nos concentraremos en detallar la 

evolución para cada región. 

4.2.8.1. Región de baja deformación superplástica (1) 

De la figura 4.28a, se observan los granos preferencialmente dirigidos en una orientación 

en función de la laminación, debido a que al producirse la deformación, la microestructura 

sigue la migración con ese sentido. Por tal motivo se presupone que el comportamiento de 
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la aleación tiene una migración direccional, determinado por el efecto difusivo que 

con'esponde a esta región en particular. 

Siguiendo con el análisis y observando la figura 4.28b. el comportamiento 

micorestuctural de la aleación está evolucionando por una combinación entre la matriz y la 

deformación de los granos de aluminio, es decir, que en esta micorestructura existe la 

evidencia de la migración de los granos de aluminio inducidos por la defom1ación ya que 

en la región superior izquierda de la micrografia, se observa como se direcciona la zona de 

granos finos para dar origen a la formación de una separación disgregada entre la matriz del 

material y la fase de aluminio. 

Esta característica esta continuamente en el comportamiento microestructural en las 

cuatro composiciones de las aleaciones, por lo que al identificar esta migración definirá el 

mecanismo de la deformación para entender el comportamiento mecánico que rige a la 

aleación como un material superplástico. Siguiendo con la descripción, la figura 4.28c, 

confirma el mecanismo de la deformación micorestructural, debido a que en este arreglo se 

observa que la morfología y la posición de microestructura se debió a que el movimiento de 

los granos está en función de la matriz zinc y la fase a, y se encuentra en una separación 

homogénea dentro de la matriz. 

Figura 4.28 a, b, y c. Evolución l1licrostructural en una muestra deformada en la mínima 

rapidez de deformacióll (regióll J) ell la aleación Zillag-J. 

La evolución del compoliamiento micro estructural de la aleación Zinag-2 se puede 

observar en la figura 4.29 (a, b y c). En estas tres micro estructuras se distingue la 

orientación inducida por la deformación y la separación de la fase de aluminio en función 

de la posición, es decir, el movimiento de los granos afectó la deformación superplástica. 
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Este fenómeno está regulado por la separación de las dos fases, actuando el zinc 

como material de aporte de la defo1111ación. En estas tres microestructuras es posible 

identificar una aparente formación de crecimiento de grano en la combinación de ambas 

fases; esto es apreciable al comparar las microestructuras 4.29 b Y c. Este crecimiento de 

grano afecta principalmente en la deformación como se distingue en la figura 4.25a, ya que 

si se compara el porcentaje de deformación en la aleación Zinag-l de la figura 4.24a, 

entonces se distingue un tasa menor de deformación que está por debajo del 200%. 

Figura 4.29 a, b, y c .Evolución microstructural en una ¡nuestra deformada en la mínima 

rapidez de deformación (región J) en la aleación Zinag-2 . 

En la figura 4.30a, se observa uniformidad en la estructura. Esto es posible dado que las 

zonas ricas de la fase de aluminio se encuentran en menor cantidad en comparación con los 

casos anteriores. Sin embargo, la fase a está conglomerada en pequeñas colonias este 

efecto probablemente fue provocado por efecto de la laminación. 

Con respecto a la micrografia es de gran ayuda para explicar el efecto de la plata en 

función al refinamiento de grano, ya que al comprarse con las figuras 4.30b y c, se 

distingue que a pesar de que existe una ligera orientación preferencial inducida por la 

defo1111ación del ensayo de tensión, el tamaño de grano se refina, es decir, disminuye la 

estructura del tipo equiaxial y es más homogénea. Esto es inducido por el efecto difusivo y 

por el tiempo que permanece el material en homogenización dcntro de la cámara de 

calentamiento en la máquina lnstron. El comportamiento microestructural proporciona la 

información necesaria para determinar que la composición del material se ve afectado con 

relación al tercer aleante de la aleación base eutectoide, este comportamiento se distingue 

en la figura 4.25a. 



En la gráfica se observa una disminución de la deformación comparado con las 

aleaciones Zinag 1, 2 Y 4, en las cuales a esta misma rapidez de defonnación los valores 

son superiores al 150%. Esto se debe principalmente, como se ha mencionado con 

anterioridad, a la estructura inicial del material. 

Figura 4.30 a, b, y c. Evolución microstructural en una muestra defonnada en la mínima 

rapidez de deformación (región I) en la aleación Zinag-3 

De la figuras 4.31 a, b y c, de la aleación Zinag-4 se distingue un evolución 

microestructural que confi1111a la hipótesis planteada con relación al efecto del tercer 

elemento aleante, es decir, que al aumentar el porcentaje de la plata su efecto se verá 

influenciado al refinamiento de grano, de tal forma que la aleación mecánicamente tratada y 

estructuralmente se verá mejorada. 

La figura 4.31 a, muestra un tamaño de grano mayor a 1 ~ ,de igual forma no hay 

evidencia del efecto inducido por el proceso de laminación en la microestructura. Para esta 

aleación en particular se puede suponer que el tratamiento te11110mecánico se ve 

influenciado por la composición. En la figura 4.30c se observa la fonnación de fases a, que 

aparecen con tonalidad oscura, y fase 11 que se observa más clara, se distingue que, el 

comportamiento está constituido por la deformación plástica asociada a la evolución 

microestructural de la aleación inducida por la temperatura de ensayo y la rapidez de la 

defo1111ación provocando una aparente estructura distribuida de manera unifo1111e entre los 

constituyentes. Sin embargo, es importante aclarar que dentro del arreglo microestructural 

del tercer elemento (Ag), no existe la evidencia de la identificación de la fase E, puesto que 

dicha fase se encuentra disuelta como una mezcla de las fases a +11, pero que al observar 

dicha microestructura (4.31c), el arreglo permanece dispersa la fase como en la 
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microestructura 4.31 b, debido a que en esta zona de la aleación la defom1ación se 

interrumpe, por lo que la evolución de la deformación se mantiene estable dado a que esta 

evidencia da como resultado el final del deslizamiento entre las fases. El comportamiento 

en la región 1, se observa la evolución de la microestructura este fenómeno dependerá de la 

máximo de la deformación total del material, lo cual esta evidencia predice si el material 

tiene la posibilidad de poder fluir en cuanto a la deformación dependiendo de el tiempo 

inicial de homogenización antes de efectuar el ensayo mecánico y también del excelente 

tratamiento termomecánico. 

Figura 4.31 a, b, y c. Evolución microestructural en una muestra deformada en la mínima 

rapidcz de deformación (región 1) en la aleación Zinag-4 

4.2.8.2. Análisis microestructural de las aleaciones en la Región 11 

En esta sección se evaluarán las microestructuras que corresponden a tres zonas de las 

probetas después del ensayo de tensión, en donde solamente se presentan las 

microestructuras más representativas de cada posición, tomando en cuenta que las zonas 

más importantes son ambos extremos de la muestra ensayada y el punto central de la 

lTIlSma. 

Figura 4.32 a, b, y c. Evolución microestructural de la aleación Zinag-l en la máxima 

deformación (región 1I). 
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En la figura 4.32a, se observa que la microestructura está compuesta principalmente por 

una estructura del tipo laminar con pequeñas cantidades de perlita. Con esta 

micro estructura se esperaría que el comportamiento superplástico no fuese satisfactorio, tal 

como en la fig. 4.24, donde se observa que la deformación máxima para este material se 

encuentra aproximadamente en un 800%. A consecuencia de su microestructura que no 

corresponde a las características de un material superplástico. El efecto esta relacionado a 

una recristalización estructura del tipo equiaxial, rompiendo la estructura laminar perlítico 

de inicio, esto también corresponde al favorable deslizamiento de granos influido 

esencialmente por la óptima rapidez de deformación que ayuda al mecanismo de la 

deformación, esto se distingue claramente en la figura 4.32b. 

La evolución microestructural consiste en una morfología no homogénea ( fig. 4.32c), en la 

cual los granos de la fase ex se alinean formando un aparente bloqueo de deslizamiento 

entre los granos de la fase 11, por lo cual este efecto impide la defonnación del material; a 

su vez dentro de la fase 11, se observa que existe en el interior una pequeña fase retenida 

laminar, que no tuvo la oportunidad de disolverse en la defom1ación a consecuencia del 

ensayo de tensión. 

En resumen el comportamiento del material y el comportamiento mecánico de está 

aleación en particular se define a consecuencia de la estructura inicial que da como 

resultado la deformación supeq)lástica no sea la esperada según lo reportado en la literatura 

[1-4,12-13,105-109], donde la deformación es superior al 1000% como en los casos de las 

aleaciones Zinag-2 y Zinag-4. De igual forma cabe destacar que para trabajos futuros es 

importante tomar en cuenta la microestructura antes de efectuar un ensayo a la tensión de 

cualquier material, es pertinente realizar una caracterización microestructural y después del 

proceso tem10mecánico verificar sus condiciones microestructurales. 

Figura 4.33 a, b, y e .Evolución microestructural de la aleación Zinag-2 en la máxima 

deformacióll (región lIJ. 

1 () 1 



En la figura 4.33 (a, b y c) se presenta la secuencia de micro estructuras de la aleación 

Zinag-2, que está constituida principalmente de partículas de las fases u y 11 . Para este caso 

tiene la particular característica de un material homogéneo donde el tamaño de grano es 

mcnor a 5¡..t , Y al no haber una orientación preferencial se tiene un excelente 

comportamiento a la deformación. De esta manera en la evolución microestructural no se 

observa un cambio estructural como consecuencia de la deformación plástica asociada a la 

deformación (figura 4. 33b), es decir, que la distorsión a razón del cambio plástico del 

material no es tan fuerte como los analizados con anterioridad en la región 1. Si se compara 

la secuencia de esta evolución para esta aleación en particular, la micro estructura de la 

figura 4.33c, se aprecia que la estructura final de la deformación en la zona cercana a la 

fractura tiene una recristalización a la cual el tamaño de grano se refina por la defon11ación 

del material y la precipitada rapidez de deformación. 

Es probable que este comportamiento de flujo plástico, sea consecuenCia de la 

composición y a las variables del ensayo de tensión. 

Figura 4.34 a, b, y c. Evolución microestructural de la aleación Zinag-3 en la máxima 

deformaciólI (regióll JI). 

En la figura 4.34 a, b y c, se aprecia la secuencia de microestructuras de la aleación Zinag-

3 de la cual se identifica el J.:sarrollo de la transfOlmación micro estructural ante la 
I 

deformación. Esta evolución está determinada por granos equiaxiales ( fig. 4.34a) los 

cuales, al sufrir el desarrollo de la tensión (fig. 4.34b), toman una dirección transversal en 

función de la defon11ación. 

Aparentemente este deslizamiento de granos inducidos por la tensión aumenta el 

crecimiento de la fase 11 y produce la separación entre los granos de la fase u. Este 

fenómeno de crecimiento de grano es producido aparentemente por el efecto de la 

1(1"') 



deformación y la temperatura, además del mecanismo de difusión. Este último hace que en 

la región intenlledia del material deformado se observe la dirección preferencial debido a la 

inherente defomlación a la tensión, así que en la micro estructura final (fig. 4.34c) en el 

área cercana a la mordaza, se tienen conglomerados de la fase a que siguen a la dirección 

de la defonnación. En este caso paliicular, la separación de las fases no está dispersa como 

se observara en casos subsecuentes de la región III superplástica. 

Este efecto se puede explicar en función de que el material tuvo la oportunidad de 

desalTollar mayor deformación dado que la estructura que se distingue es propiamente la de 

un material con baja deformación, es por esta circunstancia que la caída de la deformación 

en función de la composición no tiene una correlación superplástica, pero esta evidencia 

detennina que el material puede deformarse un porcentaje mayor del obtenido; 

relacionando así una deformación en función de la cantidad de plata adicionada en el 

eutectoide Zn-Al. 

Figura 4.35 a, b, y c. Evolución microestructural de la aleación Zinag-4 en la rnáxima 

deformación (región lIJ. 

En la figura 4.35 (a, b y c), se muestra el comportamiento micro estructural a la defonnación 

de la aleación Zinag-4. Si se compara con la aleación Zinag-l en la misma región II 

superplástica, puede observarse que ambas tienen una misma evolución que está en función 
; 

del material de inicio con el que se efectuaron los ensayos de tensión. En las figuras 4.32a y 

4.35a, inicialmente se tiene una estructura del tipo perlítica, con regiones laminares, la 

diferencia y probable explicación del fenómeno de la defonnación con relación a ambas 

aleaciones depende considerablemente del refinamiento del grano. 

En la figura 4.35a, este refinamiento es atribuido principalmente a la adición de la 

plata que probablemente ayude a la modificación de la microestructura, esto no se observa 
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en la formación del intermetálico (AgZn3). El desarrollo micro estructural para esta 

composición es comparable, de acuerdo al porcentaje de la defonnación, con la aleación 

Zinag-2. Dicha comparación corresponde a la disminución del grano en la región cercana a 

la fractura mientras que en las aleaciones Zinag-l y Zinag-3, para esta región superplástica 

el fenómeno no se efectúa. Esto demuestra que la influencia de la plata está asociada 

principalmente con el porcentaje de la deformación, con la disminución del tamaño de 

grano, así como con el comportamiento mecánico. 

4.2.8.3. Análisis microestructural de las aleaciones en la Región 111. . 

Figura 4.36 a, b, y c. Evolución l1Iicroestructural de la aleación Zinag-l en la máxima 

rapidez de deformación (región 111). 

En las figuras 4.3G (a, b y c) se presenta una secuencia de micrografias de la aleación 

Zinag-l después del ensayo de tensión a la temperatura de ensayo de 230°C. En esta 

secuencia se observa en primer ténnino (Iig. 4.36a) una estructura donde se localizan 

principalmente regiones donde las fases de aluminio, se localiza en fonna de una laguna 

Esta falta de homogenización de la estructura es debido al mal proceso de laminación, Sin 

embrago, en la microestructura de la aleación en su segunda fase (4.3Gb), se observa una 

homogenicidad de la estructura granular, efecto de la alta rapidez de defonnación del 

material y de la energía del material. 

En este caso la fase primaria ex se dispersa manteniendo a la matriz 11. En la tercera 

etapa del material al tém1ino de la defol111ación se distingue una gran dispersión y 

crecimiento en los granos de la fase ex. En la Figura 4.3Gc se observa que, dada la 
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resistencia que opone el material a la defol111ación y la rapidez de deformación con la que 

se realizó el ensayo, la fase 11 está en dirección de la deformación, mientras que la fase a 

sigue recristalizando propiciando un aumento en el tamaño del grano. 

Figura. 4.37 a, b, y c. Evolución microestructural de la aleación Zinag-2 en la máxima 

rapidez de deformación (región 111). 

En la Figura 4.37a, se observa una estructura de grano fino, así como una aparente 

formación estable de ambas fases (a y 11). Al observar la estructura deformada en la región 

central de la muestra se ve que la micro estructura tiene una separación de ambas fases 

inducida por la precipitada deformación del material. Por otro lado, en la región central 

(fig. 4.37b) se observa una región en la cual se mantiene la estructura fina, y donde existe 

una dirección preferencial de la deformación de la fase a. Además se distingue el 

comportamiento de la aleación en la posición de la ruptura de la muestra en la cual al 

observar la microestructura se aprecian estrías dentro de la fase 11. Esto aparentemente está 

asociado con la concentración de esfuerzos internos dentro de esta fase, producto de la 

deformación y la temperatura que afecta fuertemente a la plasticidad del material. Está 

claro que la dirección de los esfuerzos internos observados llevan la dirección de la 

deformación, a consecuencia oe esta recristalización es importante aclarar que aumenta el 

tamaño de grano por deformación. 
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Figura. 4.38 a, b, y c. Evolución microestructural de la aleación Zinag-3 en la máxima 

rapidez de deformación (región 111). 

En la Figura 4.38a, se observa la microestructura de la aleación Zinag-3, de grano fino con 

una orientación preferencial inducida por efecto de laminación. La dirección está señalada 

con el fin de demostrar este notorio efecto que ocasiona ciertos problemas en el ensayo de 

tensión, particulannente al comparar la curva de esfuerzo defol111ación de esta aleación con 

las aleaciones Zinagl, 2 y 4, en donde la deformación promedio es mayor del 100%, 

mientras que en este caso se alcanza un promedio del 50% de deformación, consecuencia 

de la textura del material y de la evolución a la defonnación. En la figura 4.38b, no existe 

una estructura homogénea del material, este cfecto de acuerdo a lo que se ha estado 

analizando, pone de manifiesto que dada una estructura inhomogénca el material requiere 

más tiempo para poder mantener una recristalización y para que éste a su vez tenga un 

mecanismo de deformación inducido por la difusión. Esto se observa al analizar la figura 

4.38c, en la cual al momento de la fractura del material la estructura final tiende a 

mantenerse estable, y no se observa un crecimiento de grano. En este caso se distingue 

ligeramente la orientación de la defonnación que a su vez es homogénea en las dos fases. 

Figura. 4.39a, b, y c. Evolución microestructural de la aleación Zinag-4 en la máxima 

rapidez de deformación (región 111). 
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En la figura 4.39 (a, b y c) se presenta la estructura observada después del ensayo de 

tensión de la aleación Zinag-4, en estos casos se analiza cómo evoluciona la estructura a 

través de la longitud de la deformación obteniendo una estructura disgregada con aspecto 

granular producto de la defragmentación de las dos fases a Y 11 . En este caso en particular y 

dado que la comparación del tercer elemento es mayor, se distingue una coloración dentro 

de la fase 11 de tipo grisáceo, la cual se presume es la aparición de la fase L. 

De igual forma, al observar la evolución de la microestructura es importante decir 

que existe, como en los casos anteriores, la dispersión de ambas fases y el crecimiento de 

grano inducido por la deformación y el efecto difusivo. En genúal el efecto de la 

composición en las cuatro aleaciones en estudio es semejante, pero el comportamiento se 

distingue principalmente por el efecto termomecánico del material de inicio para cada 

aleación. Este análisis es importante para poder establecer el efecto de la defonnación en 

función de la temperatura. 

4.2.9. Análisis de rayos-X en la aleación Zinag-l de las regiones 1, II Y III. 

La figura 4.40, presenta los difracto gramas obtenidos al analizar las tres reglOnes 

superplásticas. Las fases presentes que se distinguen en las tres regiones son principalmente 

las fases a Y 11 que corresponden principalmente a las soluciones sólidas de aluminio y 

zinc. En ningún caso se observa la formación del intennetálico L. Con el objeto de facilitar 

la visualización de las fases presentes en los difractogramas de las aleaciones Zinag 1 y 

Zinag 2, se resumen estos resultados en la tabla 4.5. Para ambas aleaciones se obtiene el 

mismo comportamiento en los difractogramas, esta característica en ambas aleaciones 

depende básicamente en la composición, esto es determinante ya que no existe la aparición 

de la fase L . 

De acuerdo a lo anterior se distingue en el patrón de difracción de la aleación Zinag-1, que 

el compoltamiento a la deformación y comparados con los analizados en el apartado 4.2.1 . 

de la misma aleación antes de la deformación se tienen que existe un intercambio en la 

intensidad de la fase 11, para la reflexión (002): 28=36.44, este fenómeno esta relacionado 
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principalmente a la nueva orientación inducido por la defol111ación que es visible al 

comparar dichos difracto gramas. 

Fase o 20 Iz, k, l lI(A) 

Zinc 2.463 36.44 002 

Aluminio 2.301 39.11 111 

Zinc 2.085 43.34 101 

Aluminio 2.017 44.88 200 

Tabla 4.5 Posiciolles de los picos de las fases identificadas en las tres regiones 

superplasticas. 

Otro aspecto que influye en la diferencia de intensidad de piCOS de difracción es la 

orientación de la muestra al momento de realizar el análisis, este efecto cs poco probable a 

consecuencia de que el comportamiento se presenta en todos los casos. 

Esto es determinante en relación a la distribución de las fases en las regiones analizadas 

esta en función de determinar si existía un efecto secundario relacionando con el cambio o 

aparición de una nueva fase efecto de la deformación en algún punto del ensayo a la 

tensión. Sin embargo la hipótesis experimental confirma que el deslizamiento de la 

deformación solamente actuará en función del deslizamiento en la matriz de la aleación y 

una dirección preferencial en la fase 11. 
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Figura 4.40. Difractogramas de las tres regiones super plásticas de la aleación Zinag-l. 

4.2.10. Análisis de rayos-X en la aleación Zinag-2 de las regiones 1, II Y III. 

Tomando como condición directa al comportamiento de la deformación en función de las 

fases presentes que definen al material de ensayo, se tiene que en el difractograma 

mostrado a continuación (fig. 4.41), representa semejante comportamiento analizado en la 

aleación Zinag-l, dado que las condiciones de ensayo y la deformación del material 

presenta el mismo intercambio de intensidad de la fase (11), por lo cual las fase~ presentes 

en esta composición no afecta de manera importante, es decir no existe la aparición de una 

nueva fase relacionado a la temperatura y la deformación, salvo la condición que la 

intensidad del pico de la fase 11, en las regiones 1 y II, es mayor, este efecto se ve reflejado 

en la disminución gradual del pico de la fase 11, para la reflexión (101): 20=43,34. 
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El efecto para la disminución e intercambio de intensidades aparentemente es un 

comportamiento proporcional en función de la composición y consecuencia de la técnica. 
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Figura 4.41. Difractogral1las de las tres regiones superplásticas de la aleación Zinag-2. 

4.2.11. Análisis de rayos-X en la aleación Zinag-3 de las regiones 1, 11 Y lB. 

La interpretación de los difractogramas de las tres regiones superplásticas dan muestra que 

a pesar de la diferente permanencia en tiempo a que fue sometido el material las fases de 

las cuatro composiciones se mantienen estables, además es impoliante notar que en los dos 
I 

casos anteriores y en particular en esta composición no se observa alguna desviación de las 

reflexiones hacia ángulos de difracción menores, es decir distancias interplanares mayores, 

lo que indica que la red cristalina de estas fases no sufre una expansión fuerte con el 

incremento de la temperatura. 
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Resumiendo el comportamiento del cambio de intensidades para la reflexión en los planos 

(002) disminuye en intensidad mientras que la reflexión de los planos (101) aumenta. Se 

traduce principalmente que la fase 11 a la temperatura de ensayo a la que se realizó la 

tensión del material esta fase, esta en un proceso de crecimiento de grano por medio del 

cual los planos (10 1) quedan orientados de manera preferencial para la difracción. 
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Figura 4.42. Difractogramas de las tres regiones super plásticas de la aleación Zinag-3. 
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4.2.12Análisis de rayos-X en la aleación Zinag-4 de las regiones 1, II Y III. 

En la tabla 4.6. se muestran los cambios de la aparición de la fase c:, que se encuentra en 

mayor proporción en los tres estados de la deformación. De acuerdo a la tabla 4.5., es 

impoliante hacer notar que los ángulos de incidencia para las fases a Y 11, se mantienen. Sin 

embrago, el incremento de la intensidad de la fase 11, para la reflexión (002) : 28=36A4, no 

evoluciona. Esto define que la adición de la plata en el comportamiento a la deformación y 

en función de la temperatura en esta fase 11, no pemlite el crecimiento de grano por medio 

del cual los planos (10 1) se mantienen en su misma orientación de manera preferencial para 

la difracción. 

Fase D 28 Iz, k, 1 

Zn 2A3 36.92 002 

Al 2.33 38.59 111 

AgZn3 2.18 41.29 112 

AgZn3 2.12 42.55 112 

Zn 2.09 43.22 101 

Al 2.01 44.86 200 

Tabla 4.6. Posiciones de los picos de las fases identificadas en las tres regiones 

superplasticas. 

Finalmente esta composición se tiene la existencia de la fase c:, como se comentó con 

anterioridad, manteniendo las características de las fases antes de la deformación del 

material y al variar los tratamientos térmicos que se observaron en la sección 4.2.1. 

Aparentemente para esta composición las fases están en su estado más estable, de acuerdo a 

los difractogramas que se analizaron para dicha caracterización (figAA3). 

De manera que la defonnación del material a sus diferente rapideces de defomlación no 

afecta, en función principalmente de las fases presente y por lo cual la evolución de la 

deformación se establece que la plata fundamentalmente no distorsiona a la red cristalina. 
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4.2.13. Resultados fractográficos de las aleaciones Zinag (1, 2, 3 Y 4). 

En el presente apartado se muestran las fractografias de las cuatro aleaciones después de 

haber sido ensayadas a una temperatura de 230° e a tensión (figs. 4.44 - 4.55). Las 

fractografias mostradas están agmpadas de la siguiente forma. Primero: Aleaciones Zinag 

(l, 2, 3 Y 4), de la región de baja rapidez de deformación (RI). Segundo: Aleaciones Zinag 

(l, 2, 3 Y 4), de la región superplástica (RII). Tercero: Aleaciones Zinag (1, 2, 3 Y 4), de alta 

rapidez de deformación(RlII). Al pie de cada fractografia se describe el tipo de fractura, y 

el mecanismo presente para cada composición en función de su rapidez de deformación. En 

la tabla 4.2, se presenta la numeración de cada una de las fractografias, aleación y 

mecanismo de fractura. 

Región I 

Número de Figura Aleación Mecanismo de FI·actura 

4.43 Zinag-l Descohesión transgranular 

4.44 Zinag-2 Exfoliación 

4.45 Zinag-3 Intergranular 

4.46 Zinag-4 Exfoliación 

Región II 

4.47 Zinag-l Cavitación Intergranular 

4.48 Zinag-2 Intergranular 

4.49 Zinag-3 Intergranular 

4.50 Zinag-4 Intergranular 

Región III 

4.51 Zinag-l Hoyuelos/Dúctil 

4.52 Zinag-2 Hoyuelos / Dúctil 

4.53 Zinag-3 Descohesión transgranular 

4.54 Zinag-4 Exfoliación 

Tabla 4.2. NumeracIón de las figuras, de acuerdo a su rapIdez de deformaCIón y ttpo de 

aleación. 
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Figura 4.44. Fractografia de la muestra de la Región 1 de la aleación Zinag-l. Tipo de 

fractura : La aleación muestra una descohesión transgranular inducida por los bajos valores 

de esfuerzo, así mismo, se observan cavidades intergranulares. La baja defoffilación del 

material está asociada principalmente por estos mecanismos de fractura. 
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Figura 4.45. Fractografia de la muestra de la Región 1 de la aleación Zinag-2. Tipo de 

fractura: La zona elUuarcada está definida por cuasi-exfoliación intergranular conectado 

principalmente con la deformación sufrida en el material. Esta f0l111ación topográfica tiene 

su origen principalmente por la permanencia del ensayo de tensión y los movimientos 

intergranulares en el mecanismo de la deformación para esta región superplática. En 

conjunto es visible la ductilidad del material por la densidad de hoyuelos en toda el área de 

la fractura. 

Figura 4.46. Fractografia de la muestra de la Región 1 de la aleación Zinag-3. Tipo de 

Fractura: Zona "A" se muestra a la izquierda el origen de la fractura intergranular, mientras 

que a la derecha se ubica la propagación de la fractura y el desgarramiento intergranular. En 

esta fractografias se dete1111ina la evidencia de la fase AgZn3 (E), en forma de pequeñas 

partículas esféricas dispersas en la fractura. Sin embrago no se distingue a esta composición 

y rapidez de deformación una fractura con hoyuelos (dimples), lo cual es un indicador de la 

baja ductilidad del material. 
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Figura 4.47. Fractografía de la muestra de la Región 1 de la aleación Zinag-4. Tipo de 

Fractura: Cuasi-exfoliación con una combinación mayoritaria dispersión de hoyuelos, 

donde cabe resaltar la profundidad de dichos hoyuelos. 

Figura 4.48. Fractografia de la muestra en la Región II de la aleación Zinag-l. La 

formación de los contornos irregulares de fractura son típicos de los materiales 

superplasticos [126-127]. De igual fOlma es importante observar la formación de pequeños 

hoyuelos alrededor de las grandes cavidades intergranulares inducidas por la gran 
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ductilidad del material. De acuerdo a la composición y al análisis topográfico es evidente 

que no existe la fom1ación de la fase E, en ninguna de las fronteras del grano . 
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~, 

Figura 4.49. Fractografia de la muestra en la Región II de la aleación Zinag-2. Tipo de 

fractura: (A) Muestra un mecanismo de exfoliación, mientras que en la zona rectangular se 

distingue una porción impoliante de microgrietas intergranulares. Por otra parte en el 

octágono se puede observar el origen de la fom1ación de pequeñas inclusiones de la fase 

(AgZn3). El conjunto de la fractura consiste en un arreglo de mecanismos regulares por la 

alta deformación superplástica y la rapidez con que los esfuerzos actúan precipitadamente. 
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Figura 4.50. Fractografia de la muestra en la Región II de la aleación Zinag-3. El tipo de 

fractura representa hoyuelos intergranulares (A), por otra parte es notoria la evidencia de 

clivaje (B), en la sección (e) se muestra la combinación del inicio de la propagación de la 

ruptura intergranular formando una fractura de exfoliación intragranular. 

Figura 4.51 . Fractografia de la muestra en la Región II de la aleación Zinag-4. Se distingue 

el mecanismo de la fractura en función de la evolución intergranular que determina la 

ductilidad del material a deformase, de igual fomla la densidad de micro - hoyuelos y 
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macro-hoyuelos definen el comportamiento a la fractura presentando una clásica formación 

superplástica a la fractura. 

Figura 4.52. Fractografia de la muestra Zinag-l, que corresponde a la Región III. El tipo de 

fractura es del tipo dúctil, y es importante resaltar que el mecanismo de deformación está 

determinado por la separación localizada en un límite de grano, que da como resultado la 

formación de pequeños micro-hoyuelos. Este mecanismo pennite que exista la fomlación y 

crecimiento de cavidades en función de la rapidez de defonnación. 

120 



Figura 4.53. Fractografia de la muestra Zinag-2, que corresponde a la Región liI. Se 

presenta una dispersión de hoyuelos. Sin embargo, la superficie total se distingue por tener 

diferentes niveles de repeticiones transgranulares que son causadas por el mecanismo de 

exfoliación y cuasi-exfoliación. 

Figura 4.54. Fractogral1a de la muestra Zinag-3, que corresponde a la Región III. El 

conjunto de la fractura revela la formación de hoyuelos con elongación transversal. 

El mecanismo de la elongación es del tipo exfoliación. En la sección "A" se observan 

estrías de deformación orientadas a la región de fractura granular. B. Además de la 

contaminación de la muestra por transporte. 
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Figura 4.55 . Fractografia de la muestra Zinag-4, que corresponde a la Región IlI. Fractura 

del tipo intergranular con una gran densidad de hoyuelos con una combinación de cuasi­

exfoliación. La deformación de las porosidades son producto de la ruptura intergranular 

debido al esfuerzo plástico y a la separación localizada entre las fronteras de grano. 
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4.6. Análisis del comportamiento de las aleaciones Zinag en un medio corrosivo NaCl. 

El comportamiento electroquímico de con'osión de las aleaciones Zinag se analizan por el 

método de la extrapolación de Tafe! descrito en la sección 3.14.2. Los resultados se 

presentan en la figura 4.56. 

Las mediciones de polarización potenciodinámicas relacionan el 

comportamiento de las cuatro aleaciones en estudio. Sin embargo, al exponer las aleaciones 

a la atmósfera existe una formación inherente de una capa de Alz03 transparente y aislante 

que protege a las aleaciones de los mecanismos de la cOlTosión atmosférica, esto de acuerdo 

a lo descrito por M. Flores [129]. El efecto de la plata en cada composición de las 

aleaciones Zinag contribuye a esta protección manteniendo a la aleación con una apariencia 

grisácea constante en función del tiempo semejante a la del aluminio. En contraste este 

efecto no OCUlTe en aleaciones comerciales Zn-AI-Cu debido a que su color es plomizo al 

transcUlTir el tiempo. 

Por otra parte, al introducir las muestras al electrolito, la capa protectora de Alz03 tiende a 

perder sus propiedades iniciando picaduras, esto se efecto se relaciona de acuerdo al 

contenido de plata para cada ensayo. Este efecto se analiza con más detalle en el apartado 

3.6.3. en el cual se estudia el comportamiento microestructural así como la función de la 

picadura en las aleaciones al perforarse. El comportamiento de la capa protectora funciona 

básicamente como en el principio permeable, donde inicia la cOlTosión de estas aleaciones 

en este medio cOlTosivo, esto debido a la habilidad del zinc para resistir a las soluciones 

salina. En este punto y de acuerdo a lo experimentado, no existe un alto mecanismo de 

corrosión en condiciones de inmersión sin polarización, como sucede en la práctica, pero en 

este caso dadas las condiciones experimentales el material se fuerza a sufrir una cOlTosión. 

La función del contenido de la plata en el ensayo de corrosión, detemlina 

que a mayor contenido de este tercer elemento su comportamiento varia en comparación a 

la aleación base Zn-Al. La tendencia a la corrosión tiene un comportamiento menos noble 

como se observa en la figura 4.55. De esta forma se una fuerte activación puede distinguir 

que todas las muestras inician la parte catódica (-1630m V) con u oxidación. Pasado un 

tiempo corto todas las aleaciones se pasiva en su superficie y se inicia la reducción de 

corriente conforme se hace más anódico el potencial. 



La corriente de la parte anódica es mayor para las aleaciones con mayor contenido de plata 

excepto para la aleación Zinag-2 que presente menor corriente anódica de todas incluyendo 

también a la aleación Zinag-l. El POtClli:i¡l¡ de corrosIón de las aleaciones Zinagl y 2 (-

1 080m V) es más noble que en las aleacIOnes Zinag 3 y 4- Y es mús cercano al potencial de 

reposo El'ep lo cual indica que hubo mcno~; ,-;ambios superficiales durante la polarización 

anódica . 
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Figura 4.56 Curva ,!I! ¡({td. F 0 ¡'(/ ¡IlS aleaciones Zinag. 

En la región catódica de las aleaciones (c\t) ( :, 'I ' r bacia potenciales menos negati ;.'os) se 

observa que las muestras Zinag 1 y 2 ticl1 :;¡, U;! ' ~ ornpürtalIlienl(J similar y alrededor óe :L t G 

l-lA de c~)rriente dé' corrosión y por 'Jlrd p:nic las aleaciones Zinag :1 y 4 tienen los 

siguientes valores 40 y 60 ~lA de corricnk' k; Clld~ ll<l.ce suponer que ias muestras de mellor 

cantidad ele plata se COrroen menos: " 
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En la figura 4 .57 se prcscntanla cvoluclón wmporalde libre potencial de cOlTosión 
. ' . . . ] . . "' .." 

de caela, aleación erl estudio, de este: forn1a Se aprecia que ' el ' inicio del potei-icial se 
. . ' . . .,,' 

eilcuentra en el intervalo de ~-995 a ·- 1005m V, 3. lé::mico de áprQ)(¡~11aJamente 60'lninuto;: 

Las aleaciones que 'imintienen más nobles .:;on las aleaciones Zinag 1 y 2, en cOl1fraste los 

potenciales de' las aleaciones Zinag 3 y 4 decrecen hasta alcanzar Un ' valor dC'pasivación 

cercaúo a ' los: - 1-0 1.5 in V, para todos los ca~os la pasi vación de las aleaciones no alcanza y 

regresa al valor de potencial de inicio. 
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Figura 4.57. Cambio de poteJlCidi d( corrosión de las aleadoncs Zinag 

Para calcular la relación entre la velocid"d de cGlTosión de las aleacÍ0nes es importante 

analizar la tab!a 4.3 donde :3C presentan los prillc ipales parám~tros obtenidos de, la cinética 
. ~ 

electroquímIca, es decir, la velocidad : lle:,:olT;)sión es mayor en la aleación Zing-4 con 

mayor contenido de plata J este cumporlamicrto va en disminución princ ipalm0nte por la 
. . 

menor adición dI: la j)lata. 

Esta velocidad de corro~ión en !~i Llk<,ciñll Zillag .. 2 se cstabíliza y esto por el efecto 

de la polanzación de dichol11atcflal, pur lo C~; ;J J a ;;sta composición el ¡Haterial tiene una 
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r~,sist~lwi~ illlPortante en cuarito a las otras .tres aleaciones en ~studio,por lo cual es notable 

t~ma~ en ,cuenta este valOI; para futuras aplicaciones del material ,al. ser utilizado .. como . U~l 

lpaterial estructural ,en medios corrosivos. En consecuencia, la aleación Zinag-2 puede 

calificarse como una ~aleación con buena resistencia ,a la corrosión, si es.ta secompara , co~l 

aleaciones ' bl-Al-Cu,. tomando , en consideración , que el valor investigado para una 

concentración de NaCl a 3% es de 0.15 y 0 .30 mm/año[ 128 ]. 

Zinag-l Zinag-2 Zinag-3 Zinag-4 Densidad Peso n Peso 

Atómico Eq. 

Zn 77,43 77,04 76,17 74,54 7,14 65,37 2 32,85 

Al 27,04 21,93 21,ól5 21,21 2,7 26,9815 3 8,9938 

Ag 0,5 1 2,14 4,24 10,5 107,87 1 107,87 

lcorr 1,00E-04 1,00E-05 3,16E-05 7,89E-03 

(Alcm2
) 

Densidad 6,197766 6,248598 6,311082 6,340026 

Teórica 

(gr/cm3
) 

Peso 13,943289 14,0189387 14,1528131 15,6907573 

equivalente 

(PE) 

N= 0,34536587 0,35624003 0,37044733 0,41652891 

Eq/mol 

Ve!. Corrosión 0,62582081 0,21287893 2,28075905 138,116448 

mm/año 

Tabla 4.3. Resultados del allálisis de la curva de TaJe!' 

3.6.2. Caracterización microestructural por las técnicas de SEM y AFM de las 

aleaciones Zillag. 

Las microestructuras de la figura 4.58, presentan el comportamiento a la corrosión de las 

cuatro composiciones y naturalmente la formación de la picadura entre las dendritas y la 

matriz, recordando que el estado de las aleaciones fue del tipo dendrítico (estructura típica 

de fundición). Por lo cual, dado el efecto corrosivo interdendritico es notorio que en las 

aleaciones Zinag 1, 3 Y 4 existe mayor aumento entre la propagación de la picadura 
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inducido por el propiO ensayo. Sin embargo, con esta evaluación microestructural se 

comprueba que la tasa de corrosión disminuye aparentemente en estas aleaciones 

mencionadas, mientras que en la aleación Zinag-2 muestra una menor cantidad de picadura 

interdendrítica 

a)Zinag-l b)Zinag-2 

c)Zinag-3 d)Zinag-4 

Figura 4.58. Microestructuras de las aleaciones Zinag, después del ensayo de corrosión. 

De acuerdo al comportamiento microestructural de las aleaciones es importante determinar 

el tipo de textura que presenta las aleaciones en estudio, con el fin de comprobar la posible 

evolución y comportamiento de la picadura, por medio de la técnica de Microscopía de 

Fuerza Atómica. 

En las figuras 4.59, 60, 61 Y 62, (a, b, c y d) respectivamente, se muestran las 

imágenes de los potenciales atómicos por el método de Tapin, en el cual se presenta: 

a) La imagen de fase, 

b) Topografia, 

c) Topografia en tercera dimensión y 

d) PerfilometrÍa. 
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Para cada aleación se analiza el comportamiento a la picadura después de haber concluido 

el ensayo de cOlTosión, dada estas condiciones es importante definir que para cada caso se 

tomaron análisis en sitios en los cuales tenía mayor representatividad a la picadura y que 

pudiera definir el comportamiento. De esta manera se definen rangos de medición menores 

de 5 ¡..t. 

;:; . h~ 

.... ' r:'iI ,;ool 

~ ... "" ........ 

. '-' 
! , 

.•.. . 
MI,,'" j 

., . 

V d) i 
.~~ .-. ------------~ 

Figura 4.59. a) Análisis dejase b) análisis de topografla c) análisis el! 3D de la topografla 

y d) perfilometría de la aleación Zinag-l después de la corrosión. 



En la figura 4.59a. Se muestra el comportamiento de la picadura en el análisis de fase en 

este caso la región de la picadura intragranular que, de acuerdo a la escala de la 

profundidad de la picadura se aproxima a GOOrun, por lo cual esto es más visible en la 

figura 4.59c que representa la figura en tres dimensiones en la cual se distinguen los 

relieves producidos por el efecto de la corrosión. 

De igual forma la topografia que se tiene en la figura 4.59b, representa una fonnación de la 

región donde se encuentra solamente una estructura en la cual el fenómeno de la corrosión 

tuvo lugar en pequeñas zonas puntuales, esto se distingue a la escala lateral el nivel de 

colores que muestra la propia imagen. Esto arroja como resultado que la picadura que se 

presentó en esta composición es suave pero ligeramente agresiva en la superficie de la 

muestra. 

Figura 4.60. a) Análisis dejase b) análisis de topografia c) análisis en 3D de la topografia 

y d) perfilometria de la aleacióll Zinag-2 después de la corrosión. 
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La figura 4.60. muestra el comportamiento de la aleación Zinag-2. Al comparar el 

comportamiento de la picadura en la serie de análisis donde cabe destacar que el fenómeno 

electroquímico producido es de menor cantidad, tomando en consideración la escala que se 

muestra en cada análisis. Por otro lado, en la topografía en tres dimensiones (fig. 4.60c), los 

relieves mostrados presentan elevaciones más pronunciadas. En este caso los relieves son 

consecuencia principalmente por el daño causado por las paredes de la picadura y no 

depende de la profundidad del daño electroquímico. El análisis de la perfilometría (fig. 

4.60d) confirma la suposición anterior debido a que se muestra que el relieve es superficial. 

Por otra parte en el comportamiento de la superficie de la muestra (fig~ 4.60b), se observa 

una corrosión suave sin agresión en picaduras visibles. 

Figura 4.61. a) Allálisis dejase b) análisis de topografia c) análisis en 3D de la topografia 

y d) perfilometría de la aleación Zinag-3 después de la corrosión. 
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La figura 4.61. muestra el análisis de la aleación Zinag-3, está presenta una picadura de 

profundidad en el extremo superior derecho del análisis de topografia (fig. 4.61 b). La 

imagen muestra que el área total analizada no cOITesponde a una picadura agresiva como se 

esperaría (fig.4.58c), esto muestra que la cOlTosión potenciodinámica aplicada a esta 

composición solamente se presenta en el interior de la fractura intergranular, de tal fom1a se 

tiene que a razón del área analizada se determina que: La fase de cada grano de la 

composición es resistente al ataque agresivo. Sin embargo, la imagen de fase muestra que el 

alTeglo estructuctural ayuda a definir el comportamiento del grano fino formado por la 

adición del tercer elemento. De igual manera es interesante detenninar que en el análisis de 

perfiliometría (fig. 4.61d), no existe una variación importante en [unción de la profundidad 

de picadura en el interior del grano, ya que como se discutió con anterioridad el material 

tiene su evolución a la corrosión de forma intergranular inducido principalmente por la 

estructura y en función de la capa pasivante que se encuentra a esta composición. 
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Figura 4.62. a) Análisis de fase b) análisis de topografía c) análisis en 3D de la topografía 

y d) perfllollletria de la aleacióll Zillag-4 después de la corrosión. 

En la figura 4.62 se muestran los diferentes análisis para la muestra Zinag-4. En la figura 

4.62b se presenta una topografia transgranular en la superficie inducida por el efecto 

corrosivo al que estuvo sometido, este comportamiento establece que esta diseñada esta 

aleación no asegura ninguna confiabilidad para desarrollar un buen desempeño en medios 

altamente corrosivos. De igual forma al analizar el comportamiento de la imagen de fase 

(fig. 4.62a), se observa que la profundidad de picadura (1400nm) es pronunciada en 

comparación a las tres aleaciones anteriores. Otro punto relevante en cuanto al análisis 

descriptivo del comportamiento de la aleación es que la función de la composición varía en 

función de la perfilometría por lo que existe una variación entre los granos lo cual, para la 

continua acción de la corrosión este tendrá espacio por donde se pueda activar el 

mecanismo de la corrosión entre este espaciamiento transgranular. Este fenómeno es fácil 

de distinguir por medio de la imagen en tercera dimensión (fig. 4.62c) en la cual se describe 

una topografia pronunciada y con una diversidad de alturas dependientes de el movimiento 

transgranular por donde inicia la corrosión asistida por este mecanismo. Para este caso la 

debilidad del material al estar sometido las aleaciones variando su composición~ se detalla 

que al aumentar el contenido de la plata la formación de la fase (8), disminuye la fOlmación 

de la capa pasivadora y que ayuda a que se mantenga el material estable y este resista a los 

efectos con·osivos del medio al que esté sometido. 
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4.6.3. Análisis de superficie de las aleaciones Zinag 

Relacionando los resultados de las técnicas de XPS y Auger, se obtiene la siguiente 

conclusión de acuerdo al comportamiento de las aleaciones antes y después del ensayo de 

corrosión (polarización). 

Al efectuar el ensayo de corrosión se observa que la capa externa de las aleaciones 

está fonnada principalmente por óxido de aluminio en un 70%, y el resto es de óxido de 

zinc. En esta capa pasiva no es fácil distinguir la presencia de la plata por lo menos en las 
o 

primeras capas anódicas (20 A). De acuerdo a los resultados Auger, y del estudio realizado 
o 

por la técnica de XPS (que puede producir fotoelectrones de apí'oximadamente 40A de 

profundidad) el contenido del tercer elemento es detectable en todas las composiciones a 

profundidades de erosión estimado alrededor de 1500 A . 

Este comportamiento está relacionado en [unción de la plata, por lo que se 

encuentra en solución sólida, este efecto produce que la plata no este identificada por lo que 

queda oculta por el óxido de la capa superior. Sin embargo, en los productos identificados 

después de la corrosión se observan con mayor detalle el comportamiento en el porcentaje 

de cada componente para cada aleación (tabla 4.4). Se muestra el efecto de la composición 

con relación a los espectros de XPS, es decir, para cada caso en particular es importante 

diferenciar los porcentajes de los productos considerando a cada elemento por separado y 

las tres diferentes variables en la superficie (XPS, óxidos y corroído). De esta manera se 

detennina la concentración de contenido de aluminio como el primer producto de la 

polarización, la proporción en peso considera a este componente como el elemento con 

mayor resistencia a consecuencia de estar en porcentaje mayores identificados, en 

contraposición se tiene que el zinc se encuentra en concentraciones del 30% de pérdida de 

material, producto de que el material se sacrifica disolviendo al medio. 

El contenido de la plata se mantiene en las capas de erosión en los diferentes 

niveles, tomando en consideración que los niveles en los que se determinó, afecta 

notablemente en nivel localizado el material. Por 10 tanto este efecto no tuvo 

consecuencias directas con relación a los productos de la corrosión. 
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Zinc 

Zinag-1 Zinag-2 Zinag-3 Zinag-4 

Puro 59,04 57,45 58,58 58 

XPS 32,3 29,7 12,5 18,7 

Oxido 8 5,4 3,4 5,5 

Corroído 6 7,4 3,2 9,7 

Aluminio 

Zinag-1 Zinag-2 Zinag-3 Zinag-4 

Puro 40,72 39,62 40,4 40 

XPS 63,1 66,2 84,5 80 

Oxido 15,5 12 23 23,4 

Corroído 1,2 23 18,3 18,3 

Plata 

Zinag-l Zinag-2 Zinag-3 Zinag-4 

Puro 0,23 0,45 1 2 

XPS .3 0.6 1.34 4,1 

Oxido 1,1 0,7 0,8 0,4 

Corroído 0,2 0,3 0,9 0,4 

Tabla 4.4. Composición obtenida por la técnica de XPS para las aleaciolles Zinag, después 

del ensayo de corrosión(%peso). 

En la figura 4.63, se representan las curvas obtenidas mediante erosión iónica. Comparando 

los datos de la gráfica se puede observar que el material corro ido muestra un cambio 
! 

notable al incrementar la concentración de la plata. Cuando se tiene un contenido de 0.5 

peso, el residuo de la corrosión se compone principalmente de óxido de aluminio, con una 

pérdida por desprendimiento de la aleación, mientras que los residuos del material no son 

detectados debido a que fueron depositados en la solución salina del ensayo de corrosión. A 

medida de la concentración de la plata. Por otra parte la mayoritaria capa de óxido de 

aluminio decrece, considerando que la proporción en contenido de peso de la concentración 
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de la plata está entre 1.0 y 2 por ciento en peso, debido a que con este parámetro el 

contenido de esta capa puede ser óptima. 

De igual forma al analizar la formación de la concentración de ZnJ Al se tiene que 

las aleaciones con mayor contenido del tercer aleante en el eutectoide Zn-Al, modifica la 

concentración en las primeras capas de la pasivación. Es decir, la concentración del óxido 

de aluminio se reduce gradualmente de forma que esta capa protectora del material 

disminuye, aumentando proporcionalmente la concentración ZnJ Al. Este fenómeno es 

atribuido a la fase fonnadora de (AgZn]), que rompe la pasivación. 

Finalmente en los productos de la conosión de la concentración ZnJO aumenta 

notablemente a través de los depósitos en la superficie inducidos a la precipitación de 

compuestos de zinc disueltos en la superficie de la muestra. 

Si se rel acionan los resultados de la curva de Tafel y lo analizado con las técnicas de 

superficie, se distingue que una vez que se inicia la polarización anódica se inicia la 

corrosión y así comienza la deszincificación de las aleaciones. Esto efecto depende 

directamente de la capa de protección de óxido de aluminio y de acuerdo al contenido de 

plata que afecte al comportamiento de la COITosión y al mecanismo presente que este 

efectúe, es decir, que la reacción más resistente a la con'osión está detenninada por las 

capas pasivantes y por el tamaño de grano de la estructura. En este efecto estriba la 

importancia de la plata en las aleaciones Zinag 1, 2, 3 y 4. 

Considerando la figura 4.63. que presenta las variaciones que se encontraron en los 

espectros de AES, para las cuatro modificaciones en el contenido de plata en el eutectoide 

Zn-Al. Se tiene que las curvas son el resultado de las intensidades relativas pico a pico en 

los espectros AES de las fases Al/O, Zn/O y Znl Al. 

Para este caso es importante determinar cual aleación tiene el mejor 

comportamiento determinado por las capas que ayudan a que el material confinne sus 

propiedades, con lo anterionnente discutido se demuestra que la aleación Zinag~2 es la que 

tiene la mejor capa formadora resistente a los corrosión(Al/O). 
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CAPÍTULO V 

Aplicacio/les 

5.1 Conformado superplástico (CSP), con presión de gas 

Tomando como criterio el análisis de las cuatro compOSICloncs de las aleaciones 

denominadas Zinag, el comportamiento de las aleaciones ante la deformación a la tensión a 

temperatura de 2300 e definió que la aleación con óptimas condiciones al comportamiento 

superplástico era la aleación Zinag-2. Además los resultados de · cOlTosión también 

garantizan a la aleación Zinag-2 como la aleación que mantendrá mejor su comportamiento 

ante ambientes corrosivos. 

De tal forma se realizó a esta aleación experimentación de confonnado superplástico con la 

finalidad de comprobar la eficiencia del proceso con la aleación óptima. 

Los resultados obtenidos están determinados por la temperatura de ensayo efectuado en el 

conformado superplástico y la presión suministrada al equipo confinado, de esta forma se 

tiene que la deformación máxima alcanzada fue del 300% a una temperatura de 230°e. El 

tiempo resultante del ensayo a la máxima deformación fue de 80 segundos con una presión 

de 35 MPa y un espesor de lámina de 1.0m111. 

En la figura 5.1. se muestra el comportamiento de la aleación en función de las diferentes 

etapas del conformado superplástico, por lo que es importante analizar que en la secuencia 

del confo1111ado existen defectos en el conformado, este efecto es producido aparentemente 

por el adelgazamiento del material el cual falla drásticamente, este comportamiento 

también es originado por el proceso de la laminación. Otro problema aparentemente obvio, 

sucede comúnmente en la experimentación causado por la fisura del material en la unión 

del sellado entre la lámina y el acoplamiento de la tapa de inyección de la presión de gas, 

es por ello que se observa en la figura 5.1 b y e, dicho comportamiento de ruptura. El 

procedimiento para evitar esta falla depende de un sellado, colocando en ambos extremos 

de la lámina un empaque de teflón laminar, el cual evita el contacto de metal con metal 

evitando degollar la lámina que está en experimentación. 
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Figura 5.1 Evolución del conformado super plástico de la aleación Zinag-2. 
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5.2 Análisis del adelgazamiento del matcrial cn el (CSP). 

El comportamiento del esp, es determinante en las aplicaciones industriales del material 

debido a que con esto se puede tener una relación de cómo el material se puede extrapolar a 

grandes escalas, es por ello que se efectúa para cada paso de deformación mediciones por 

cada centímetro el valor del adelgazamiento del material. El objetivo es detem1inar si existe 

alguna linealidad óptima en cada paso de defonnación de acuerdo al esp, si el 

comportamiento no se mantiene constante en alguno de los pasos del conformado entonces 

no se continua el conformado, este criterio es del tipo ingenieríl ya que si existe una gran 

variedad de niveles de adelgazamiento entonces por razones lógicas el material fallará. 

En la figura 5.2 se presentan las gráficas que relacionan dicho comportamiento de 

linealidad en todos los casos del esp. 
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Figura 5.2. Comportamiento del CSP en la evolución de la aleación Zinag-2. 
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El análisis de la evolución de la lámina tiene un comportamiento comparado similar al de 

un líquido que debido a la tensión superficial, actúa como una membrana. En este caso la 

tensión superficial está dada por: 

donde T = coeficiente e1c tensión superficial 

F = la fuerza 

1 = la longitud 

De la figura 5.3a, se obscrva quc la fucrlé.l di.: tcnSi')ll superficial cs: 

F = T lO sedJ • f. 

Tomando cn consideración a la (igura 5.Jb, sc ticne que: 

1= 2a '/"senO, 

por lo tanto: 

F~.:: 7\en3(21t/'sen8), 

F=2·¡r.¡·:r,., en!0. 

Como la presión relativa debe equiLibnll'sc con la componentc TsenG se tiene: 

de donde: 

Pero r=D/2, por lo que: 

donue: 

P·r=2· T. 

' 4" : .~ 



P = es la presión aplicada, 

T = es la tensión superficial, 

D = diámetro. 

a) .; ... . __ .. _-_.---~ //// ~'f . -",,-
/"' i' 
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r T T r 

" sin d 

11 . / y . 
V 

Figura 5.3.Distribución de fuerza,', . relacioJ/ando la tensión superficial . 

. Esto indica que la presión para Jeionnilr h~ lllcrnbrana aumenta de acuerdo ai diárnetrtJ a 

deformar, por lo tanto el proceso no daila a la I¡'¡mina en el ensayo, por lo cual se observa 

que el acabado y la ' relación de la deformación de la lámina en general tiene un 

adelgazamiento mínimo. 

5.3 Laminado conjunto o colaminado ue l~l aleación Zinag 

Los materiales enlaminados tienen Ull,] i!l:.:n demánda en plantas químicas, rdinería$ de 

petróleo, pl:mta!i pctroquín~icas, planta<; g(;l~ci'adoras de e1~ctrieidad, casaf: d,e l1(oncda y la 

industria automotriz. Por esta razón la aie;:ci6n Zinag ha sido caracterizada b<i;Jo ía técnica 

de colaminación (figura 5.4), si se ti¡;n·,;; tilIa ,tleación en donde las p~rede~ . 0stán 
,' . ' , .' . . . . "; . ' . ' .. . ' \ ' , 

detc,:ninadas por las propiedades uel alumi il1o, entonces se ti~ne una mayor :relación cos.to 

b~neficio . Un claro ejemplo de las aplicw::iúllcs donde se utilizaría la aleación bajo este 

sistema de colaminaclón es en la produt:~i61~ de ~ll\: ases a presión, sustituyendo a los aceros 
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inoxidables por placas de Zinag colaminadas que resistan a la corrosión proporcionando 

rigidez estructural al contenedor. Otro ejemplo es la producción de monedas donde la 

combinación de diversas propiedades deseables en el producto final, así como la reducción 

de los costos asociados al proceso se ven favorecidas con la utilización de esta nueva 

ümovación tecnológica de la aleación Zinag. 

Alumini 

0.39111111 

Figura 5.4. Arreglo de las capas de la colamiflaóón Zinag/Aluminio. 

De acuerdo a los resultado experimentales del conformado de la unión aluminio-zinag­

aluminio, referente a la defol111ación de cada una de las capas y determinado por la acción 

de la fuera aplicada por los rodillos, se tienen las siguientes consideraciones: 

1.- Es fundamental el factor de limpieza al utilizar ambos materiales, para que la unión de 

ambos materiales pueda realizarse, esto se debe que ambos materiales no están exentos de 

la formación de óxidos que puedan evitar la unión de forma homogénea. 

2.- Es importante considerar que la deformación plástica de reducción entre cada paso de 

colaminación, de acuerdo al sistema original, debe de ser de un máximo de 4 pasos, es 

decir, que para llegar al estado final de la lámina deseada es importante tener una relación 

50% de reducción en el primer paso, 25% reducción segundo paso, 20% reducción tercer 

paso y finalmente calcular la deformación del espesor deseado. 
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3.- El tiempo de homogenización a la temperatura de 350°C, debe ser de al menos 1 hora. 

Este fenómeno está asociado a que ambos materiales a colaminar presentan un alto grado 

de ductilidad que permite alcanzar niveles de reducción de espesor hasta de un 90% sin 

que el material a colaminar presente agrietamientos o defectos en las piezas finales, esta 

condición también ayuda a que la velocidad de los rodillos de laminación sean altos 

considerando que la velocidad empicada fue del orden de 35MPM (metros por minuto). 

La figura 5.5 muestra el resultado final de la lamina colaminada. De lo que se concluye que 

se consiguió revestir a la aleación Zinag con aluminio mediante la caracterización de los 

puntos antes mencionados, obteniendo una excelente unión de buena calidad entre ambos 

materiales, asegurando que este método puede ser una buena aplicación para la 

comercialización de la aleación en paliicular. 

Figura 5.5. Lamina colaminada de Aluminio-Zinag-Alumillio. 
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C\PITULO VI 

Análisis de resultados 

De acuerdo a los objetivos y a la problcmútica que motivó a este trabajo de investigación 

(capitulo 1), por el interés a desarrollar una hlctudologia del comportamiento mecánico de 

nuevas aleaciones con un parámetro de(jJljdc ue composición en la modificación del 

eutectoide Zn-Al, se alcanzó con éxito. Por tal motivo se desarrollará a continuación un 

análisis de los resultados presentados para podt:r llegar a conclusiones concretas de 11 

presente investigación. 

6.1. Composición 

La obtención de valores cuantitativos de cOlllIJosición, es fundamental para el desalTollo en 

la presente investigación. La importancia . se vera reflejado en la confiabilidad de los 

productos de fusión final ele las aleaciones en estudio, es decir que los porcentajes en peso 

atómico y porcentaje en peso es determinante ell los efectos que suÜe cada aleación en 

microestructura, determinación de las hisl?s, así como las características mecánicas y 

metalúrgicas finales para cada aleación en lxirticular. 

La composición química se reali zó mediante la técnica de EDS; a partir de estos resultados 

se obtiene las siguient\:: tabla ele elatos. 

I 
¡ 

¡--~cacióll ! ZIl --
u

, - u _¡_u __ n _ . Al I Ag 

¡---------_. -+--_._----__ .. __ I ___ .. _ --_._--_. _ . __ .. ___________ _ 

Zinag-l l . 79.88 i 19.96 0.16 , 
" • '. ' ' . 1 

~--------.- . -+---------- --... -----~· -· · .. --·-·---------·--t:-·· -------·-···--1 Zinag-3 i 80.58 . ! 18.07 1.35 

C
- ---.-- .. --~-+-----' -.-.-.-.... -...... -.. ¡... ---.-... ------ ----- .. -.----~---¡ 
. Zinag-4 I 75.U1 I . 18.82 6:17 I 

_ _ _ '-____ . _ __ ___ .• L _____ ., _ _____ .•.. . ___ -1.- _. ____ ._ .• _. _ .. _____ _ --1._. __ . ___ .• . _ ._.-• .. _ . ___ ~ 

Tabia 6. J.: COlnposic;(in)inul de las aleaciones Zinag. 

El grupo de las aleacion,cs en estudio fue ::¡liic:o, es decir, solamente se realizó una aleación 

q1aestra para todo el anáiisis del presen¡ ,.;; 1ra~) (tjo , ~onsitlerando así que el compendio total 

ele resultados está basado en una sola com?osici ó:1. 



6.1. Caracte'rizacióll microestructural 

El arreglo microestructural de las aleaciones depende fundamentalmente de las condiciones 
" . ! i , . . '.. 

a las que pueda estar sometido, como es clcaso de los tratamientos térmicos u condición 

inicial. Sin embargo, la variación en su contenido de plata no afecta drásticamente en la 

morfología de las aleaciones con mayores contenidos de plata. De esta manera se tienen 

tres estructuras que cOITesponden a las variaciones del grupo de las aleaciones dependientes 

del tratamiento térmico a las que se sometieron. El estado inicial de la estructura es del tipo 

. dendrítico con mayor crecimiento al aumento del contenido de plata. Si a las aleaciones se . 

les somete a un trabajo de molienda por laminación de la estructura estará influenciado por 

la transformación microestructural de granos finos, dependiente de la recristalización 

inducida por el trabajo en caliente de laminación, el refinamiento de grano es una condición 

necesaria para establecer las propiedades mecánicas de las aleaciones. Con este fundamento 

se enfoco la hipótesis de la investigación. 

Por otra parte se puede modificar la transformación de granos finos, a otra fomlación 

micro estructural, con solo realizar tratamientos térmicos. En este caso se tomó la 

temperatura de 350°C basados en el argumento de que el material a está temperatura de 

transfonnación es donde se puede modificar sus propiedades y características del material, 

de esta forma se realizaron tres tratamiento térmicos: temple, nonnalizado y recocido, 

considerando la nobleza de las aleaciones. Finalmente se observó que la transfonnación 

final está basado en el tiempo de transformación y retención de la fases de alta temperatura, 

por lo cual la transformación más importante es la fonnación laminar de las fases 11 y a, 

influenciado fueliemente por la formación de perlita fina, predominando en la estructura de 

recocido, esta característica también esta presente en las condiciones de temple y 

normalizado, pero su influencia es mínima de acuerdo al tiempo de enfriamiento y 

transformación de estos dos tratamientos térmicos. 

Resumiendo se tienen las siguientes transformaciones. 

Recocido: Laminillas de fase a +11, con un espaciado interlaminar grueso, perlita gruesa. 

Normalizado: Laminillas de fase a +11, con espacio interlaminar fino, perlita fina. 

Temple: Granos finos de las fases a +11. 
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La influencia de la plata en los tratamientos térmicos se verá reflejada en la aparición' de la 

fase (e), la cual se presenta a concentraciones mayores de 1 % en peso. La existencia de la 

fase intermetálica en las microestructuras estará ligada fuertemente en las propiedades de 

refinamiento de grano y principalmente en las propiedades mecánicas en estudio. 

6.2. Difracción de Rayos-X 

El análisis microestructural de las aleaciones, se relaciona con los difractogramas 

presentados en el capitulo 4.2., donde a partir del material en estado sólido se realizó la 

identificación de los picos que corresponden a cada difractograma característico de cada 

fase presente a los materiales utilizados (a 11 ). Los cambios efectuados en función a esta 

técnica permite detemúnar el reordenamiento atómico de las soluciones sólidas y las 

orientaciones de los planos de acuerdo a los tratamientos ténnicos y fundamentalmente en 

la estructura final después de los ensayos a la tracción. 

Los cambios resultantes de los patrones de difracción en las tres reglOnes 

superpláticas, están constituidos por la formación de un nuevo reordenamiento de los 

planos que están intercambiados por el efecto de la laminación y consecuentemente al 

estado de tensión que fue realizado a diferentes rapideces de deformación, esto se explica 

considerando al cambio en las intensidades de los planos (111) de la fase a, y del plano 

(002) de la fase 11, que son susceptibles a acomodamientos intercalados de dichas fase. 

El resultado más significativo de este estudio depende considerablemente, que las 

aleaciones Zinag-3 y Zinag-4, se detecta a esta composición una nueva fase intermetálica 

(AgZn3), las cuales en estas composiciones de plata se encuentra en pequeñas cantidades, 

relacionando el comportamiento microestructural, la cual es dificil de distinguir al 

microscopio de balTido. 

La figura 6.1 . muestran las celdas unitarias para cada elemento considerando los 

patrones de difracción. 
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Al(a) AgZn (e) 

Figura 6.1. Redes cristalinas de las fases presentes. 

6.3 DurCZ~l (HRF) 

El promedio de la dureza en las cuatro composiciones es de 34RF, considerando que el 

estado de fundición es el que presenta los valores más altos de dureza (69RF), este valor se 

considera el promedio de las cuatro aleaciones, lo que corresponde al doble de la dureza, 

esto es a consecuencia del efecto de laminación y al comportamiento general del material a 

tener una ductilidad característica después de su transformación, considerando que existe la 

fase intennetálica, la dureza en las composiciones de mayor concentración de mantiene 

estable, por lo cual no se observó un incremento substancial macroscópicamente, esto a 

consecuencia del tamaño del identador, lo cual no permite distinguir a las fases por 

separado. En contraste se analiza que en los resultados de microdureza, se observa 

claramente cómo al variar la composición el aumento de la matriz, incrementa 

proporcionalmente al contenido de la plata. considerando que el estado de laminación es el 

que pennanece la máxima dureza. 

6.4. Densidad 

Siendo el valor de la densidad un concepto importante en nuevos materiales, se t,iene que el 

incremento de la composición de las aleaciones afecta en un ligero aumento del¡ eutectoide 

Zn-Al, proporcionando un valor característico para cada aleación en estudio. 
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6.5.Ensayos de tensión 

Considerando el comportamiento de las cuatro aleaciones en dos condiciones de tracción 

(temperatura ambiente y a una temperatura especifica de 230c C es de vital importancia 

interpretar de f0l111a metalúrgica y relacionando los mecanismos hasta ahora vigentes de la 

teoría de la superplasticidad, Así que la relación del análisis será objetiva tomando 

aproximaciones meramente experimentales. 

El comportamiento de las aleaciones a temperatura ambiente a la rapidez de deformación a 

los que se encuentran los valores de la máxima defolll1ación (lXl0-4s- I
), están directamente 

relacionados con los mecanismos de la deformación, por el modelo de Nabarro-Heering (N­

H) [82], esto se traduce como que el proceso difusivo está considerado presente en la 

defol111ación superplástica, de acuerdo al papel que desempeñan el movimiento de los 

granos durante la deformación, este efecto es evidente en las muestras que presentan las 

condiciones superplásticas, como lo es en el estado de laminación de las cuatro aleaciones, 

considerando que la máxima deformación está bajo estas condiciones estructurales. A 

consecuenCIa de estas observaciones, se tiene que la estructura la cual tiene 

comportamiento semejante al estado de laminación son aquellas aleaciones las cuales el 

temple mantiene principalmente el grano fino, considerando que las fases de alta 

temperatura son fundamentalmente el 20% de la estructura final, lo que se obtiene como 

consecuencia una disminución a la deformación. 

En contraste con los resultados donde se obtienen las máximas deformaciones (laminación 

y temple), los estados a los que el comportamiento no efectúa una deformación 

considerable, son los estado de recocido y nOlll1alizado. Fundamentalmente la defoll11ación 

es frenada por el tipo de microestructura y considerablemente por que las aleaciones no está 

presente el movimiento de granos, tomando cn cuenta al mecanismo de la defonnación de 

N-H, para estas rapideces de deformación y principalmente para el papel que juega la plata 

en el eutectoide Zn-Al. 

El comportamiento de las aleaciones Zinag, ensayadas a temperatura constante de 230c C, 

están relacionadas al aumento en cuanto a la rapidez de defol111ación y a la siguiente 

contribución. 
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Se plantea que micorestructuralmente el mecanismo que está actuando concuerda con lo 

planteado por Astanin y Kaibyshev (A-K)[l29-l30], considerando que el deslizamiento de 

granos es del tipo grupal y cooperativo. La evolución microestructural de la sección 4.2.8. 

da evidencia clara de la siguiente hipótesis en el proceso de la defonnación de las 

aleaciones Zinag. 

6.5.1. Modelo 1 (Efecto de la región 1, suponiendo el efecto difusional) 

Las deformaciones a la temperatura constante de 230°C, presentan una deformación inicial 

en el plan del deslizamiento de los granos en la dirección preferencial provocado por la 

deformación. El enunciado anterior es fácil de entender dada la naturaleza de la 

fenomenología si se considera que este comportamiento solamente estará relacionado en la 

región superplastica, donde el acomodamiento de los granos es un movimiento donde la 

deformación tiene lugar a pasos consecutivos de desplazamiento de flujo de granos y al 

transporte del mismo material. 
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Figura 6.2 (a,b,c y d). Representación del movimiento de granos. de Zn-AI-Ag. 

Si se considera a en estado inicial estructural de la figura 6.2a, como la representación 

esquematica de las dos fases mayoritarias en la aleación, se distingue que existe una 

estructura homogénea, similar a la observada en las figuras 4.2, de esta forma el efecto de 

la laminación en el material supone que en esta región es posible deducir en el momento en 

que empieza la homogenización del material dentro de la cámara de calentamiento en la 

máquina de tracción, el material estará relajando esfuerzos intemos del materia (Fig. 6.2b), 

y de esta fonna comienza la activación del material. 

Considerando la evolución de los movimientos que realiza el material de acuerdo a la 

defonnación que es relativamente lento, el material efectúa los primeros cambios con 

dirección al eje de tensión, de esta f0l111a el deslizamiento del material es homogéneo y el 

transporte del mismo material cede, como consecuencia del deslizamiento entre los granos 

y la formación de espacios vacantes (fig. 6.2c.), los cuales están activados principalmente 

por la propia difusión del proceso en la región 1, para este caso los esfuerzos que ocurren en 

este proceso son relativamente bajos, no originando consecuencia alguna en el desarrollo de 

la deformación. Que da como consecuencia el proceso esperado en aleaciones bifásicas. 
I 

Sin embargo, a medida que la rapidez de la deformación se incrementa (lXlO-2s- 1
), se 

observan pequeños saltos en las grú(icas de cr vs. E, de las aleaciones Zinag con cantidades 

mayores al 0.5% en Ag., este efecto se plantea de la siguiente fonna. 

El movimiento del flujo granular de las aleaciones para estas rapideces de deformación 

tienen un comportamiento tal que, el transporte de flujo granular ocun'e en dos etapas: 
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a) Existe el acomodamiento de los graos en función de la rapidez de defonnación y la 

fuerza de la tensión. 

b) Los granos con menor tamaño, realizan acomodamientos en forma rotacional en giros 

hasta de 360° (fig. 6.2d), lo cual tiene como consecuencia que exista una ligera colisión 

frenando la defonnación. A consecuencia final de este acomodamiento por las diferencias 

de flujo y movimiento granular. Esto permite que exista de acuerdo a Gifkins [92-93], la 

elevación de granos permitiendo mayor aporte entre los granos y por supuesto que mayor 

defonnación debido al mismo deslizamiento entre granos, que se asume que este proceso 

está dado por una consecuencia de multicapas en donde se efectúa el proceso en tres 

dimensiones para que suceda dicho fenómeno. 

6.5.2.Modelo 11. (Consideración a la alta rapidez de la deformación 

superplástica) 

El incremento precipitado de la deformación en la región superplástica en un zona aguda, 

se observa en las aleaciones Zinag de las figuras 4.23 a la 4.26, donde la rapidez de la 

deformación es: 9XlO- l s- l
, donde se estima que se encuentra el máximo de la defom1ación, 

dada estas consideraciones se propone el siguiente modelo considerando el movimiento 

micorestructural. 

Si se asume que la estructura es homogénea y estable (fig. 6.3a), se efectúa una 

deformación precipitada, esto como consecuencia del deslizamiento de los granos se da por 

un movimiento grupal y cooperativo, desalTollando un proceso contribución a los esfuerzos 

que son pequeños y encuentran una orientación que favorece su recorrido, facilitando el 

deslizamiento de los mismos en fOlma grupal, esto se da como el efecto donde las bandas 

de deslizamiento disminuyen en tamaño, producido por el efecto de la temperatura y la 

consecuentemente de la recristalización del materia, asumiendo que para la defonnación el 

flujo corresponde a la misma dirección, esto se distingue por un esfuerzo cortante de 45°, 

en la cual llega hasta la ruptura del material evitando mayor deformación en el material. La 

comparación de las imágenes de la figura 6.3, están relacionadas con el capitulo 4.2.8.2. Sin 

embargo, se plantea una segunda consecuencia observado en el desarrollo de esta región. 



Figuras 6.3 (a,b,c,d y e). Movimiento del flujo granular en la región (HRDS). 
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La defonnación cooperativa, no solamente es un arreglo geométrico microestructural que 

pennite la libre defonnación obteniendo altas defol111aciones en un corto espacio de tiempo, 

esto también es pennitido a la consideración de que la matriz (11), da libre paso a la fase 

(a), para que este efectúe un segundo proceso de liberación de espacio entre los granos y 

exista un deslizamiento mayor a ello. 

6.5.3.Modelo III. (Región de máxima deformación supcrplástica) 

La evidencia de las bandas de deslizamiento son más notorias para este caso, lo cual la 

suposición delmodclo se enfatiza más (figuras 4.35c, 4.3Gc, 4.37a y 4.38a), considerando 

que el movimiento para las regiones II y 1lI, está regido por el movimiento granular flujo de 

transito de una fase ligera que da libre paso a la defonnación dejando paso a una trayectoria 

de deformación, hasta llegar a un punto máximo donde este no tenga posibilidad de 

deslizamiento y ocurra un frenado hasta que llegue a la formación de un encuellamiento 

propiciando la ruptura del material. 

De esta fonna, es necesario considerar la fenomenología del proceso por lo que es 

importante tener una analogía que ayude a relacionar más el siguiente modelo de 

deformación. 

Si se observa un cristal, después de un paso torrencial de lluvia, se observa un arreglo 

microestructural de gotas de agua, lo cual si este cristal se encuentra en fonna vertical, al 

paso de unos minutos se observa que las gotas más pequeñas de la parte superior del cristal 

caen dejando un libre espacio de transito, donde gotas cercanas efectúan el mismo recorrido 

de la liberación de espacios vacantes. Lo cual este proceso es rápido considerando que al 

libre espacio entre granos permite un deslizamiento de granos con mayor longitud 

pennitendo este fenómeno. 

Este concepto, para el desarrollo del modelo se puede suponer en un plano de múltiples 

capas que relacionan este fenómeno. Por lo cual es posible definir que para nuestro caso 

experimental, este libre paso de pequeños granos dan la oportunidad de un deslizamiento 

rápido y efectivo, donde ocurre la deformación. Sin embargo, para la región tres 

superplástica es tan rápido este comportamiento, que la liberación del libre transito y el 

deslizamiento de los granos no un reacomodamiento y transporte de masa tan eficaz como 



se da en la región n superplástica, por tal motivo la región n, es tan pequeña, ya que de 

acuerdo a los esfuerzos producidos en este régimen la ausencia de este comportamiento es 

muy precipitado y no es tan largo. 

6.6. Análisis de la fractura 

Los resultado a la fractura, dependen considerablemente a cada región superplástica en 

pmiicular de las zona que se observa, pero a consecuencia del análisis se tiene que la 

formación de las cavidades encontradas presenta principalmente una apariencia dúctil, 

donde los resultados a la deformación aclaran dicho análisis. 

Sumando los resultados y las observaciones fractográficos se tiene que el mecanismo de la 

fractura es del tipo de exfoliación, y principalmente de puede distinguir que existe 

cavitación en la fractura, esto está íntimamente ligado con los mecanismos planteados en el 

apartado 6.5. De esta forma se define que existe una coalescencia en los resultados del 

sección 4.2.13. mecanismo del cual relaciona a las cavidades y las tres regiones 

superplasticas en distribución y orientación de acuerdo a la rapidez de defom1ación con la 

que se efectúa el ensayo de tracción. 

6.7. Análisis a la corrosión. 

Considerando los resultados de tres análisis (MF A, MEB Y Tafe!) a las diferentes 

aleaciones, se observaron los efectos y mecanismos que son vitales para la puesta en 

operación de una aleación estructural, que pueda estar trabajando en condiciones agresivas 

a la corrosión y también a un tiempo de vida efectivo. 

Es así, como se considera a la aleación Zinag-2, como la aleación que tiene las mejores 

propiedades a la cOlTosión dado las siguiente consideraciones. I 
1 

Las curvas de Tafel, dan como resultado los valores óptimos de la aleación Zinag-2, como 

la composición a la que la pasivación del material se mantiene más noble, y la 

estabilización de la velocidad de la corrosión es más estable, de igual fonna se tiene que los 

valores de velocidad de corrosión a la cual el material se degrada por año está en el rango 

menor, por lo cual se propone que a estos valores estará la mejor efectividad del material. 
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Por otra parte los resultados de la morfología del material presuponen que el mecanismo 

por el cual está regida la picadura ese encuentra por la frontera del grano donde el material 

es más sensible a este efecto corrosivo. Este efecto también está relacionando con los 

resultados de microscopía de fuerza atómica el cual predice dicho comportamiento y 

aseguran los valores a la composición del mecanismo a la picadura efectuado por el medio 

al que fue sometido. 

Finalmente el estudio de superficie, determina una concepción más favorable para poder 

predecir que la aleación Zinag-2, es la que garantiza la confiabilidad del material. 

Determinando que existe un decapado de la primera superficie mayoritariamente de 

alúmina en las aleaciones Zinag 1,3 Y 4, la cual sirve de capa protectora, por lo que a la 

composición de la aleación Zinag-2 esta es resistente, asumiendo que sin la primera capa 

protectora entonces se producirá la activación de la deszincificación, produciendo un fuerte 

desprendimiento de material y así la degradación de la misma aleación. 

6.8. Análisis de aplicaciones 

Se considera que las aplicaciones presentadas son una pequeña fracción del número de 

fom1as y consideraciones del material, es por ello que se pone a consideración que el 

análisis de las caracterizaciones y metodologías empleadas garantizan que la aleación 

Zinag, tiene futuro científico-aplicativo, ya que es sumamente importante vincular la 

ciencia básica a todos los rincones de la sociedad para beneficio de la aleación. 
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CAPÍTULO VII 

Conclusiones 

Las aleaciones Zinag, en lacuatro composiciones bajo estudio presentaron los siguiente: 

La microestructura de colada, consiste de dendritas de solución sólida rica en zinc, y del 

microconstituyente eutéctico ricas en la fase a y 11. La plata se encuentra en solución sólida 

en la fase primaria. 

En el caso de la aleación Zinag-4 con contenido de plata de 6.17% peso, se encontró 

adicionalmente la presencia del intermetálico AgZn3. 

Mediante laminación en caliente, fue posible transformar la microestmctura de colada, 

obteniendo una microestmctura de grano fino que presentó el fenómeno de 

superplasticidad. 

Las aleaciones sometidas al ensayo de tracción a temperatura ambiente en el estado de 

laminación y temple, presentan las mejores condiciones superplasticas en las cuatro 

composiciones, en contraste los estados de recocido y normalizado, pierden esta 

característica, lográndose alcanzar un porcentaje menor de elongación al los casos de 

laminación y temple, debido a que la deformación máxima fue del 30% de defolmación 

Se observó que a la temperatura de 230°C, se obtienen las mayores defonnaciones 

correspondientes la comportamiento superplástico. 

La presencia del intermetálico (AgZn3), en la aleación Zinag-4 no incrementa la. dureza del 
I 

material con respecto a las aleaciones Zinag-l, Zinag-2 y Zinag-3, de esta forma se 

considera que el intermetálico (AgZn3), esta a una proporción 10 suficientemente reducida 

para no efectuar los mecanismos de alta temperatura. Sin embargo, se encontró que la 

presencia de la plata incrementa la superplasticidad de las aleaciones base Zn-Al, y su 

efecto consiste en refinador de grano recristalizado, por 10 cual promueve el 
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comportamiento superplástico. De tal forma, la presencia de la plata provoca que la 

máxima defonnación se obtenga a mayores rapideces de defom1ación, lo cual es 

conveniente desde el punto de vista industrial. 

Se encontró que la aleación con mejores propiedades mecánicas y de corrosión es la 

aleación Zinag-2, ya que alcanzó deformaciones de hasta 1000%, por otra parte la 

velocidad de corrosión es la más baja (0.2 1 mm/año). 
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Abstract 

Changes in the superplastic behavior of a Zn-AI eutectoid aHoy were investigated in tension at strain rates from 2 x 10- 4 to 
9 x 10- I s- I at 230 oC. The silver contents were \.0 and 6.15 wt.% Ag. The presence of the silver addition has a great 
influence on the stress-strain curve. The main features are the development of region O and an increase of the strain rate for 
superplasticity. The experimental results suggest that the origin of this behavior is related to microstructural refinement induced 
by the silver content. This effect is compared with Zn-Al aHoyo 
© 2003 Elsevier Inc. AH rights reserved. 

Keywords: Superplasticity; Zn-AI-based aHoys; Zn-AI-Ag 

1. Introduction 

It is a standard procedure in superplasticity to 
investigate the value of the strain rate sensitivity (m) 
by logarithmically plotting flow stress versus strain 
rateo Experimental data on Zn-22.3 wt.% Al [1,2] 
eutectoid superplastic alloy have revealed the presence 
of a sigmoidal relationship between the applied stress 
and the strain rateo In general, the experimental data 
usually divide into tbree distinct regions as a function 
ofthe strain rateo Other authors [3,4] have proposed the 
existence of four or more regions. At high strain rate 
(region 3), the value of m is low and typically ~ 0.3, 

• Corresponding author. Te\. : +52-555-622-4641; fax: +52-555-
616-1371. 

E-mail address:gtorres@Servidor.unam.mx 
(G. Torres-Villaseñor). 
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whereas at intermediate strain rates (region 2), the 
value of m is high and typically ¿ 0.5. In the low 
strain rate (region 1), experimental data of several 
authors [5] tend to show different values of the slope 
m from 0.1 to 0.3. At stilllower strain rates than those 
corresponding to region 1, a region O has been ob­
served, with m value similar to that reported for region 
2 [6-8]. 

Recent experimental evidence has shown that im­
purities (both level and type) affect the m values of 
region 1 [9-12]. In an ultrapure Zn-22.3 wt. % Al alloy 
with 6 ppm impurities, region 1 is absent. In the 
eutectoid Zn-AI alloy modified with 2 wt.% Cu 
[13,14], region 1 shows a m value close to 0.1. 
According to Suery and Baudelet [15], these sigmoidal 
relationships between applied stress and strain rate are 
only valid in a material that deforms with a constant 
microstructure. The introduction of microstructural 
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Table 1 
SEM-EDX microscopic chemical analysis of alloys (in wt. %) 

AIloy Al Ag Si, Fe, Mg Zn 

Zinagl 
Zinag2 

21 .93 
18.84 

1.0 
6.15 

Below 0.15 
Below 0.15 

Bal. 
Bal. 

changes during defonnation will lead to a more com­
plicated stress-strain rate curve, with up to five or six 
regimes, sorne ofthem characterized by high values of 
the strain rate sensitivity indexo 

It is the purpose ofthis paper on the Zn-AI eutectic 
alloy to examine the influence of silver content on the . 
superplastic behavior and mechanical properties of 
this alloy. The phases present in the eutectoid alloy 
with up to 2 wt.% Agare aluminum solid solution and 
zinc solid solution. A higher silver concentration 
causes the fonnation of AgZn3 (hcp) g phase, which 
is stable at room temperature. 

2. Experimental material and procedure 

Samples for superplastic tensile tests were prepared 
by melting 99.9% purity Al and special high-grade Zn 
and 99.99% Ag in a graphite crucible in air and 

casting into 24-rnm-thick ingots. The cast pieces were 
wann rolled at 350 oC to l-rnm-thick sheet to prepare 
tensile samples with a lO-mm gauge length and 7-mm 
width, the gauge length parallel to the rolling direc­
tion. To detennine superplastic behavior as a function 
of strain rate, samples were defonned at each strain 
rate used in this work in the range from 2 x 10- 4 to 
9 x 10- 1 s- I at a constant temperature of 230 oc. 
After testing, selected samples were mechanically 
polished and examined microstructurally before and 
after defonnation by SEM. The crystallographic phase 
identification of the samples was carried out with a 
Siemens 5000 X-ray diffractometer using CuKa radi­
ation. Final compositions and designations of the 
alloys used in the present study are given in Table l. 

3. Results 

3.1. Microstl1Jctures 

According to the phase diagram, in the temary Zn­
AI-Ag alloy with 1 wt.% Ag (zinagl) and in the 6.15 
wt.% Ag (zinag2), the stable structures are eL phase 
(Al) solid solution and T] phase (Zn) solid solution. In 

Fig. 1. Typical microstructure of the alloy zinag2 after rolling. 
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the alloy with 6.15 wt.% Ag, the intennetallic AgZn3 
exists. Fig. 1 shows a microstructure typical of zinag 1 
and zinag2 after rolling at 350 oC and 90% to 
reduction. The microstructure of the alloys consists 
of fine-grained (below 1 Jlm) a and Tl regions sepa­
rated by big elongated bright zones of Tl phase. In the 
alloy zinag2, the e phase (AgZn3) is not observed 
probably because it is finally dispersed after rolling 
but was identified only by X-ray diffraction. Fig. 2 
shows X-ray diffractograms of the initial materials 
zinagl and zinag2 after rolling at 350 oc. Fig. 2 
shows the presence ofthe aluminum solid solution (a, 
fcc) and the zinc solid solution (Tl, hcp) in the zinagl 
alJoy and the presence of the intennetalJic phase 
AgZn3 (e, hcp) in the zinag2 alJoy, which was 
identified by the (002) and (10 1) reflections that 
appear at 28 = 41.5 ° and 42.5 0 . 

3.2. Mechanical behavior 

The plots of elongation to failure versus strain rate 
show that these two alloys exhibit superplastic prop­
erties over a range of strain rates (Fig. 3a and b). The 
flow stress increases with increasing strain rateo Silver 
raises the strain rate for superplastic defonnation trom 
5 x 10- 3 s- 1 for the Zn-Al eutectoid alloy to 10- 1 

s- 1 in the alloys of this study. A maximum defonna-

tion of ::::; 1050% was attained in both alloys. The 
stress versus strain rate curves show an almost sig­
moidal shape. For zinagl, the curve is very similar to 
the Zn-AI superplastic eutectoid alloy; by contrast, the 
curve for zinag2 shows a region O before the cJassical 
. region l. The slope of this region is close to one 
followed by the c1assical region 1 between 2 x 10- 2 

and 2 x 10- 1 s- 1; then, region 2 starts with an 
average slope close to one. 

Metallographic examinations were performed after 
testing to evaluate the structural changes following 
testing at different strain rates at 230 oc. The micro­
structures observed near the fracture regions of the 
specimens defonned at the minimum, superplastic and 
maximum strain rates show the same fine-grained 
structure with a greater degree of homogenization as 
observed by the refinement of the Tl phase structure 
and as shown in Fig. 4. 

4. Discussion 

The experimental results show sorne remarkable 
differences between the alloy with sil ver and the pure 
Zn-Al eutectoid alloy. The strain rate for maximum 
superplasticity was increased by the presence of silver 
(10- 1 s- 1) in comparison with the one observed in 

Fig. 4. Microstructures ofzinag2 after defonnation at 230 oC in the superplastic strain rate region. 
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the Zn-Al alloy (10- 2 s- 1). The maximum super­
plastic deformation is diminished from ::= 3000% in 
Zn-AI to ::= 1050% in the alloys of this study. It has 
been shown by several authors that the strain rate for 
superplasticity is increased when the grain size is 
diminished [16-18]. From the observations of the 
microstructure, it is possible to observe that sil ver 
reduced the grain size by about 50% with respect to 
the Zn-Al superplastic alloys. The region O, observed 
in zinag2 with a slope near one, maybe an indication 
of the existence of diffusional creep as result of 
diffusion that could be produced by the compositional 
changes produced in the zinag2 alloy by the dissolu­
tion of the e phase at the testing temperature as can be 
observed from the temary phase diagram of this alloy. 

5. Conclusions 

The additions of Ag to the eutectoid Zn-Al alloy 
produce a grain refinement, increasing the strain rate 
for maximum superplasticity. 

The presence of the AgZn3 intermetallic phase 
produces a new region O in the stress-strain rate 
curve possibly due to the increase of the diffusion 
by the dissolution of the intermetallic at the testing 
temperature. 
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polished with l)lm diamond past, and then the samples were exposed to the atmosphere for three 
weeks before the surface or corros ion tests. The current vs. potential measurements v·/ere 
perfol1ned in a 0.5 M NaCI aerated solution prepared from reagent grade NaCI and distilled 
water. A saturated calomel electrode (SCE) was used as reference electrode. The sidewalls of the 
samples were double painted \vith enamel, leaving an area of 1 cm2 in contact with the solution. 
The samples were initially immersed for 60 minutes to measured the open circuit potential and 
then the polarization ,vas began from-1630 mV to -300 mV with a scan rate of 10 mV/min at 
room temperature (22 oC). 

Before the surface analysis al! of the samples (l x 1 cm) were rinsed in distilled water and 
c1eaned for 15 min in an ultrasonic bath with isopropyl alcohol. 

Thc chemical analysis ofthe samples Lnd the corroded surface \Vas carried out by Auger 
Electron Spectroscopy (AES) and X-Ray Photoelectron Spectroscopy (XPS). These analyses 
were performed using a VG Microtech ESCA2000, with a CLAM4 MeO analyser for 
measuring the kinetic energy of the AlIger and photoelectrons. 

The AES spectra of ln LMM, Al KLL, Ag Ml\.TN, o KLL and C KLL was obtained using 5 
kV, 200 ~lA electron beam at 50u from ¡he sampte normal. The XPS amlysis was carried out 
lIsing the Al KaX-ray source and the spectra were obtained at 55°. The fitting software of the 
equipment (VGX900) was llsed to analyse the spectra. The peak-to-background ratio values 
(P/B ratio) [6] were measured for the Ek N(Ek) spectra in order to evaluate the relative total 
elemental composition. The Auger spectra ofthe alloys \vith its passive native oxide were used 
as fingerprint reference spectra of ZINAG. 

For the XPS the chemical cOl11position of the surface and bulk material was determined from 
the peak area using the atomic sensitivity factors reported by Scofield and corrected by 
transmission function of the analyzer [7]. . 

The Rutherford Backscattering Spectroscopy (RBS) experiments were performed in a 
5.5Mev Van de Graaffacce1erator. For this analysis the samples v/ere irradiated with a 700 keV 
.jHe2 beam at normal incidence. The backscattered partic1es were detected by a surface barrier 
detector, at a scattering angle of 145° in the laboratory frame. The spectra simulation was 
perfonned using the SIMNRA ® code [8]. The RBS was mainly used to measure the Al, ln and O 
concentration in the oxidized surface of the alloys. 

RESULTS AND DlSCUSSIO¡, 
It was expected that the noble Ag metal \vould be beneficial to the corros ion properties of the 

ln-Al alloy, instead the temporal evolution ofthe open circuit potential, as shown in the figure 1, 
demonstrates that after 60 minutes the potential is less noble [or the samples with the larger Ag 
concentrations. This behavior may be a result ofthe increased elastic energy related to the lattice 
defonnations caused by the Ag \vhen it is incorporated in the solid solution of the dendritic alloy. 
Another possible mechanism could be the fonnation of galvanic pairs promoted by the 
differential incorporation of Ag in the t\Vo phases of the dendritic alloy, further work is required 
to c1arify the exact process. 
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ABSTRAeT 
A new Zn-AI-Ag alloy (ZINAG) with mechanical superplastic properties has be en developed. In 
this work four ofthe Zn-22wt%AI eutectoid alloy doped with between 0.5 to 4.24 wt% Ag have 
been studied. The superplastic behavior can be explained as a consequence of the fine grain 
dlstribution induced during the defon11ation process. Here the corrosion resistance of these alloys 
was studied by means of potentiodynamic polarization and measurements of the temporal 
evolution of the corrosion potential, in a 0.5 M NaCI solution. The corrosion products in the 
sample surface were analyzed by Rutherford Backscattering Spectrometry (RBS), X-Ray 
Photoelectron Spectroscopy (XPS) and Auger Electron Spectroscopy (AES). It was found that 
the corroded surface had lost more Zn than Al. The surface was examined by SEM and it was 
seen that the corros ion products adhered to the surface cracks. It was found that the alloy with 
2.12 wt% concentration of Ag had the best corrosion resistance in the electrolyte used, but no 
clear tendency with the Ag concentration was found. 

Ii\TRODUCTION 
The Zn-22wt%AI-2wt%Cu alloy called Zinalco is a superplastic material previously 

developed by one ofthe authors and whose superplastic behavior and deformation mechanisms 
have be en extensively studied [1-2]. In Zinalco the mechanical and physical properties ofthe 
superplastic eutectoid Zn-AI alloy were enhanced by the addition of copper [3,4]. In this study an 
evaluation has been made of the influence of the substitution of the copper by silver on the 
corros ion resistance in a saline solution, tre mechanical properties \vill be reported elsewhere. 
Previously, the corrosion of Zn-22wt%AI-2wt%Cu in a 0.5M NaCI solution was studied and it 
was reported that the corrosion potential was -1050 m V after 60mins of immersion in the 
electrolyte. [5]. Since Ag is a more noble metal than Cu it might be expected that Zn-AI-Ag 
(Zinag) alloy would have a similar or more noble corros ion potential than Zinalco. 

This work is the first report on the corrosion resistance studies of the Zn-AI alloys and the 
analysis of the COITOS ion products in the surface. 

EXPERIMENT AND METHODS 
The specimens were prepared by melting 99.9% pure Al, special high grade Zn and 99.95% 

pure Ag i~ a graphite crucible in air and casting into 24 !"!1ill thick ingots. The casting was warm 
rolled at 350°C to a thickness cubic of 10 mm. After testing, selected specimens were 
mechanically polished and examined by SEM. 

Two groups of samples were used for this study: one was used for the electrochemical 
COITOS ion and corrosion products analysis and other for the analysis of the natural atmospheric 
oxidation surface layer. All the substrates were abraded using 600 and 2000 sandpaper and 



·1101 

.¡nIO 

• ¡nl~ 
..: 
~ .10:11 

~ -IO:'~ 
C" 
-;:: ·IIU., 
¡: 

~ .I~ 

·11J.l'1 

. ~: . ', ........ . ..:~::~::.:... .' 
~ : ~ ~. . .. , ... ,.,.., ........... . 
~ : .. ..::;.::::! .. ~.:.;;;_ ....... ....... . 
~ . ...... ....... "... , . . .. ................. .... .. 
~. . ....... , ............. :::~., :.::: .. ::................ ........ . "". .,' .............. 

·111-1.< 

.¡~l~ • 

-·- 0 ··- .J.H ,,1.% AIl 

• 2.lh,t.%Ag 
• .. 1.0(, \\\.% Ag 

_o • . _--O ';;0 \\\ I~O Al' I .. . "'" 

i i 
O 10 

I ¡ J 

20 JO .jO Sil 

t (mio) 

I 
60 

Z3.4.3 

70 

FiC'H'(' 1. The- t t'l11p'Jr2! C\'C!UtiOll of C(;lT0siül1 .i-i0lLliliaI uf ltl\;; euledoid Zn-Ai-Ag al1oy, tor 
the different Ag concentrations, in a 0.5 M NaCl solution. 

·200 

~ ~ 

A<ld lit. ~. Al: 
- · --, (UO 

I.oó 
--2. 12 

• ·C!4 

1:::1 
~ :::j 

·1&00 _ 

+-,,-~,,-r-~~~'~r-~i~--~-i~ 

·1 o 2 3 4 5 

Currcnt Density log(¡.¡.-Vcnl) 

Figure 2. Polarization curves of the eutectoid Zn-AI-Ag alloy, for different Ag concentrations, 
in a NaCl 0.5 M solution. 

For all four Zinag samples at the start ofthe cathodic part ofthe potentiodynamic 
polarization there was an increase in the current, and approximately 60 mV later the surface 
reaches stability and the current begins to decrease, see figure 2. The cathodic current is higher 
for the alloys with the higher Ag concentrations. The samples with a low Ag concentration 
(0 .50 and 1.06 \vt%) have a corrosion potential nobler than the samples with the larger 
concentrations (2.12 and 4.24 wt. % Ag). The samples with 2.12 and 4 .24 wt% Ag show a 
difference of about 150m V between the corros ion potential measured at the open circuit 
potential and the corrosion potential corresponding to zero current in the current-potential 
curw. This mGy have been caused by bubble formation on the sample (in some cases this was 
observed) or some other surface chGnges. The tv/o samples \vith most Ag showed a local 
passivation zone, between -1230 and -1130mV, where a Cllrrent redllction occurred. In the 
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anodic zone at about -900 m V al! of the samples have almost the same current but the 2.12 
\Vt.% Ag \Vas slightly lower. 

The figure 3 presents the Auger spectra of the 0.5 and 4.12 wt % Ag alloys. The AES results 
indicated the presence of AbO] (aluminum m, oxide) and Zn oxide in the passivated surface 
with an energy shift ofthe Al KLL and Zn LMM Auger peak s of 5 and 4 eV, respectively, to the 
peak posi tions for the bulk of all samples (fig. 4) . Addi tiona!!y, at the surface a significant O 
KVV Auger peak at 508.5 eV \Vas observed [9]. 

Figure 3. The comparatíon of the AES spectra of the passívated surface layer of the samples 
Zinag-0.50 and --4.24 wt %Ag. 
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Figure 4. A comparison of the AES spectra of Zinag (1.06 wt %Ag) sample for the bulk and 
p::tssivated surface layer. The peak shifts show that the surface oxide is of Al and Zn, as indicated 
in the figure . 

The sample containing 2.14 wt %Ag sho\ved a compact and homogeneous stntcture and less 
cracking in the corros ion product; this characteristic \vas probably responsible [oi" the reduction 
in the CUlTent density at potentials from -900 to -400 m V. The other three samples showed 
gre::tter indications of crack fOffi1atioll . The fig. 5 shows the surface of different samples after the 
COlTOS ion test. 

The RBS spectra did not display notable variations with the different Ag concentrations in 
the nllo'; . The elementaf\' concentration from RBS Qave informatian ofthe change ofthe 
compos·ition to a depth ~f 3800 atm/c1112 (-200nm) .~A diminution ofthe concent;ation of 
aluminul11 and oxygen (fig. 6) was observed, in agreement \vith AES results, in the passivated 
and etched surfaces (fig 4). 
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Figure 5. The sample surfaces after the corros ion test (lOOOx). The mícrographs show the 
dífferent degrees of cracking and compacting of the corrosion products in the surface. Number 
indicates the wt % of Ag in the a11o)'s. 
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Figure 6. The RBS spectra were similar for a11 samples. Th~ simulation indícated that the 
surt:lce passivated layer contains a lower concentratíon of Al (right graphic). 

For the XPS \\'ork the e 15 peak at 284.5 eV (Graphite) was used as a reference to quantífy 
the elemental concentration of the samples before and after the corros ion testíng. A typícal 
spectra is sho\vn in the figure 7. The peak shift of Zn 2p3/2 at 119.81 e V corresponds to ZnO and 
that of Al 2s at 1021.93 eV to A1203' In the corroded surface the aluminum and oxygen sígnals 
increased relatíve to that from the zinc. The order ofthe concentration ofZn and Al in the 
surface layer, after corros ion relative, to the Ag content in the samples was: 
Zn: Zinag-l.06 > Zinag-2 .12 > Zinag-4.24 > Zinag-0.50 
Al: Zinag-4.24 > Zinag-1.06 > Zinag~2 . 12 > Zinag-0.50 
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rig . 5. Cllarac[<.:risúc .xPS spectrum for the Zinag samples ofthe 2.12 wt.% Ag. 

CO:\CLUSIO:\S 
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In Zn-AI alloys with concentrations between 0.5 to 4.242 % \\'1 of Ag the corrosion resistance 
is weakly dependent on the Ag concentration but does not shO\v a clear tendency \vith this 
variable. In the solution used and for the studied composition range, the corrosion potential after 
I hour of immersion i5 less noble for the alloys of higher Ag concentration. The sample with 
2.12 wt. % Ag concentration developed a relatively compact surface that produced the lowest 
Cllrrent density in the anodic zone in the potentiodynamic polarization scans. 

The XPS and AES gave similar results indicating the existence of a passivated surface layer 
consisting of 70% Al20 3 and 30% ZnO. This surface analysis techniqlles indicated that the 
corros ion is accompanied by a dezincification of the surface. The sample \vith 2.12 wt.% Ag 
sllffered the least los5 of zinc. 
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INFLUENCE OF THE INTERl\1ETALLIC PHASE AgZo3 , ON THE 
SUPERPLASTIC PROPERTIES OF Zn-Al EUTECTOID ALLOY 

Said R Casolco*, J:Negrcte-Sánchez", and G. Torres-Villascñor* 

*Instituto de Investigaciones en Materiales - UNA ... ~L, Apdo. P. 70-360, México DF 
04510, MEXICO. 

-Instituto de ~Ietalurgia, UASLP, Sierra Leona 550, Lomas T Seccion, 78210 San 
Luis PotosÍ, S.L.P. MEXICO. 

ABSTRACT Changes in the superplastic behavior of the Zn-22%'.\-1 %A1 with silver, 
v .. ere investigated in tension at strain rates from 2xlO-6 to 2xlO-2 

S-I at 240°C. The silver 
content was 6.15 \\'1% Ag ( 3 at%Ag). The microstn.:.crure of the alloy, consist of two 
solid solutions, and the interrnetallic AgZn3. The intcnnetallic pbase is going to dissolve 
at the testing temperature (240' C), increasing the grain boundary diffusion, producing 
the onset of a region "zero" with a strain rate sensitivity index close to one. An increase 
of the strain rate for superplasticity, in comparison v.itb the eutectoid Zn-Al, was 
observed. 

I~'TRODUCTION: It is a standard procedure in superplasticity to investigate the value 
of the strain rate sensitivity (m) by logarithmically plotting flow stress vs strain rateo 
Experimental data on Zn-22\\1%AI [Moharned F.A. el al 1975] eutectoid superplastic 
altoy, revealed the presence of a sigmoidal relationship bet\veen the applied stress and 
the strain rateo In general, the experimental data usuall)' divide into three and sometimes 
four [Vale S.H el al 1979] distinct regions in function of the strain rateo At high strain 
rate (region lB). the value of m is low and typical!y :s 0.3, whaeas at intermediate strain 
rates (region Il), the value of m is high and typically ~O.5. At low strain rate (region 1), 
experimental data [Grivas D. el al 1981] tend 10 show different values of the slope m 
from 0.1 to 0.3 . At stilllower strain rates than those corresponding to region 1 it has been 
observed region O, v.ith m value similar to that reported for region II. Sorne experimental 
evidence haS sho\\l1 that impurities (level and type) affeet the m values of the region 1 
[Kashyap B.P. el al 1987J. In an ultra- pure Zn-22\\1 %Al a11o)' \\ith 6 ppm impurities 
region 1 is absent. Tnese sigmoidal reIationship l:x!tween the applied stress and strain rate 
are onI)" valid in the case of a material which ddonns \\ith constant microstructure. 
Introduction of microestructural changes during defonnation wil! lead to a more 
complicated stress-strain rate curve, with up 10 five or six regimes. sorne of them 
characterized by high values of a strain-rate sensitivity indexo [Suery 1975 J. 
Is the purpose of this paper on the Zn-Al eutectie allo)' to examine the influence of the 
imermetallic AgZn3. which dissolves around 230·C, on the superplastic and mechanical 
properties of the Zn-Al eutectoid al lo)' . 

PROCEDURES, RESUL TS AND DISCUSSIO;\ : The alloys studied in this work 
were based upon the Zn-Al eutectoid composition \\ith final composition Zn-21.2wt~/óAl-
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6 ~1% Ag (zinag). The aIloys were warm roIled at 350°C to 1 mm tlllck sheet. Tensile 
specimens with 10 mm gauge length, with the gauge length parallel to the rolling 
direction were cut from this sheet. Tensile tests were performed at strain rate from 2x 10-4 
to 1.5xlO·¡ S-1 under a constant temperature of 230°C. After testing, seJected specimens 
were mechanicalIy polished and examined the mierostrueture of the specimens before 
and after deformation by SEM. The erystaJlographic phase identification of the samples 
was carried out \t,.ith a Siemens 5000 X-ray diffractometer using C~ radiation. 
The grain size of the as rolled material is almost equiaxed and below 1.5 ~m (Fig.l) X­
ray diffrllctograms of the initiaJ material, aftcr ro!ling at 350·C shows the prcscnce of 
aluminum solid solution (a, fce), zinc solid soJution (11, hcp) and the intermetallic phase 
AgZn3 (E, hep) recognized by the (002) and (l01) reflection that appears at 28 =41.5 and 
42.5°. The plot of elongation to failure versus strain ratc. exhibit superplastic properties 
with a maximum of deformation of::::: 1050% at lO" s" (Fig. 2). The strain rate for 
maximum deformation is an order of magnitude higher than in the case of the pure Zn-AI 
eutectoid alloy. The flow stress increases with increasing strain rateo and its curve has aD 
almost sigmoidal shape. 

Fig. 1 Microstructure of zinag. Grain 
size is below 1.5 Ilm. Silver induces a 
grain refinement in the Zn-AI eutectoid 
alloy 
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In the low strain rate range, « 2x 10.3 
S·l), tbe alloy shows a zone zero with rn value near 

one. The value of m= 0.75 is reached, in the range of 2x 10.3 to }(j2. This is the classical 
zone 1 observed in tbe Zn-Al alloys. \Vhereas a relatively average strain - rate sensitivity 
of 0.94 was obtained for region JI. 
Tbe experimen~al results show sorne remarkable differenees between the aIloy with 
intennetallic phase lnAg3 and the pure ln-AI superplastic alloy. The intennetallic, 
introduces the zone zero in the stress-strain rate curve and increases the strain rate for 
superplastic defonnation at the same temperature, from 1 O·~s·\ to 10·1s·\ in the aIloy of 
tbis work. The region zero observed witb slope near one, maybe an indication of the 
existence of a diffusional creep. An inerease of the diffusion, that can be the origin of the 
diffusional creep, could be produced by the dissolution of the E phase, at tbe testing 
temperature and low strain rate, to produce alwninum solid solution and zinc solid 
solution. The observed increase ofLle strain rate for maxirnum superplastic deformation, 
in comparison v..ith !he ln-Al superpIastic allol', couId be p[oduced by the smaller grain 
size (below 1.5 ~m) achieved by the addition of silver to the aIlol'. It has been reported 
[Lee S.M el 012001] the smaller the grain size ofthe allol' the higher the strain rate for 
superpIastic deformation. 
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RESUMEN (Max. 150 palabras) 

Procedimiento de fabricación y conformado superplástico de las aleaciones Zn - Al - Ag. 
Método de fabricación. tratamiento y posterior conformado superplástlco de las aleaciones de la familia 
ZINAG (Zn - Al- Ag) que consiste en la fabricación de lingotes de nuevas aleaciones basa Zn con 
contenidos diferentes en aluminio y plata. de aplicación en la Industria como m.tenal estructural. El método 
incluye una colada en hornos eléctricos o de combustión sin necesldad de realizar un control atmosférico y 
su posterior tratamiento termomacánico con el fin de obtener el tamaño de grano adecuado para que el 
material presente un comportamiento superplástico. 
Asimismo se describen las condiciones de temperatura y solicitación (velocidad de esfuerzo) para 
conaagulr defolmaclones de cada una da las aleac/onea superiores 0111000 '.4. 
La técnica permita el desarrollo y fabricación da componentes de estructuras complejas con una calidad 
final e/evada tanto desde el punto de vista mednlco como el de su apariencia visual. 
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