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RESUMEN

En el presente trabajo se investigd la caracterizacion y comportamiento mecdnico de
nuevas aleaciones eutectoides base zinc, aluminio modificadas con plata. El objetivo
principal se baso en identificar la influencia de la plata en los fenémenos involucrados
con los procesos metalirgicos empleados. Con los resultados experimentales se obtuvo
la informacidén necesaria para determinar la composicion adecuada para establecer
criterios de la aleacidon con mejoras a las propiedades mecdnicas superpldsticas, y asi
poder desarrollar procesos de innovacion tecnoldgica basados en la interpretacion de los
mecanismos de deformacion. Asumiendo que la plata, constituye en las aleaciones un
refinamiento microestructural; las aplicaciones estdn orientados a productos laminados,
conformados superplasticos y como materia prima estructural para la industria metal
mecdnica.

Las técnicas empleadas fucron Microscopia Electronica de Barrido, Microscopia de

fuerza atdmica y ensayos de tensidn principalmente.

ABSTRACT

In the present work the eutectoid Zn-Al 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 involved 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 propertics, 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 Introduccion

El desarrollo de nuevas tecnologias en México, tiene actualmente una gran importancia
debido a la necesidad de aplicaciones cientificas, industriales y comerciales de materiales
estructurales. Esta necesidad sc enfoca en la innovacion 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 mecdnicas no satisfacen los actuales requerimientos industriales. Este
estudio se enfoca principalmente en el desarrollo de un nuevo material estructural
denominado “Zinag”. Esta aleacion es la combinacion de tres elementos (Zn, Al y Ag), de
los cuales ¢l zinc y la plata son materia prima nacional de primer nivel de explotacion. El
concepto del desarrollo de la aleacién en este estudio tiene principalmente el mismo
concepto a su antecesor, la aleacién Zn-Al-Cu.

La aleacion Zn-Al-Cu, en nuestro pais se ha investigado por mds de tres décadas,
fundamentalmente nace con el fin de desarrollar aplicaciones en el proceso de forja,
laminacién, conformado superpldstico y sus diversas aplicaciones en piezas de fundicién.
La idea principal del estudio de este material consistié en la preocupacion por desarrollar
una aleacién mexicana que pudiera dar un mayor y mcjor uso de la materia prima nacional,
en este caso del Zn y del Cu, y que pudiera competir con las alecaciones base aluminio que
son de importacion. Asi nace la idea del estudio ¢ investigacidn de la alcacién denominada
Zinalco ®.

El objetivo principal de la investigacion que sc plantea en este trabajo doctoral
depende fundamentalmente de agregar al sistema cutectoide Zn-Al un tercer elemento
como es la plata. Al adicionar un tercer elemento éste causard mejoras al sistema ternario,
las cuales actdan de manera importante en dos aspectos fundamentales a) Comportamiento
mecdnico, y b) resistencia a la corrosion (ver figura 1.1).

El comportamiento mecdnico de las aleaciones, se analiz6 especificamente en la

evolucion de la caracterizacion superpldstica en funcién de la temperatura, considerando a



la plata como un elemento por naturaleza maleable y de gran ductilidad, que producira
efectos favorables en el comportamiento superpldstico de la aleacién base Zn-Al.

Por otra parte, una vez alcanzado el objetivo propuesto de obtener un material con
Optimas propiedades superpldsticas, es importante analizar su comportamiento a la
corrosion por metodologias estindares y asi poder emplear criterios para asegurar con gran
confiabilidad un material con éptimas condiciones mecdnicas y de resistencia a medios
agresivos y al ambiente.

De igual forma, es un objetivo de este trabajo el desarrollar una nueva aleacién que
pueda ser competitiva en el mercado, con propiedades mecdnicas que puedan ser
explotadas en nuevas aplicaciones industriales y con un menor costo de produccion, ya que
una de las propiedades fundamentales de este material es la superplasticidad, propiedad que
actualmente tiene un auge a nivel mundial en la produccién metalmecdnica. El motivo
principal es tener una variacion en la composicion para analizar el comportamiento de cada
una de las aleaciones con base a cada ensayo y caracterizacion en particular. Con el fin de
proponer una aleaciéon que contenga el mejor comportamiento mecanico, sc estudiaron
cuatro aleaciones en estudio con composiciones tedricas del 0.5, 1.0, 2.0 y 4.0% en peso de

plata modificando a la aleacidn eutectoide Zn-Al.
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Figura 1.1 Efecto de los aleantes en la corrosion intergranular de la aleacidon eutectoide Zn-Al. El
% de material sin afectar se mide dividiendo la seccién de la muestra después de la corrosidn
entre la seccion antes de la corrosion.

Con base a lo anterior ¢l trabajo se integr6 de la siguiente forma. El primer capitulo
enuncia los conceptos generales y la motivacion de la investigacion. El segundo capitulo
introduce al lector de manera breve en los antecedentes bdsicos del sistema Zn-Al y
principalmente en los conceptos que ataiien al comportamiento superpldstico que
caracteriza a la aleacion en estudio.

El capitulo tercero estd constituido por la descripcion del trabajo experimental, asi
como la presentacion de los equipos y técnicas utilizados en el trabajo desarrollado.

En el capitulo cuarto estin concentrados los resultados experimentales y se da una
discusion de cada uno de los resultados para determinar ¢l comportamiento de las cuatro
aleaciones en estudio. Esto con ¢l fin de proponer una aleacién con mejoras mecdnicas y
resistentes a diferentes procesos de corrosion. En el dltimo capitulo se presenta un resumen
y discusiéon y andlisis de los resultados del capitulo anterior, con ¢l fin de tener

conclusiones sobresalientes del trabajo terminado.



1.2. Motivacion.

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 aln estd en estudio [1-13]. A pesar de que México es uno de los
paises que produce mds zinc en el mundo, desafortunadamente un porcentaje mayor al 75%
de la produccion se exporta como mineral enriquecido o como lingote que se vende como
materia prima a precios muy bajos, debido a que no tiene ningin 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 estc metal beneficia mds a los
consumidores que a los productores.

Por otra parte, en nuestro pais el aluminio es un producto de importacidn, ya que la
materia prima (alimina) para la obtencién del aluminio primario es importada de EEUU.
Esto, aunado a que la energia eléctrica es mds costosa en México, da por resultado un costo
mayor al aluminio transformado en México comparado con ¢l obtenido en los EEUU.

Con este panorama histérico, que hasta la fecha continua siendo un problema en
nuestro pais, cn los afos 707s del siglo pasado se comenzd a estudiar al sistema Zn-Al en la
region cutectoide 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 IM-UNAM con resultados notables. Sin embargo, la linea de investigacion de las
aleaciones zinc-aluminio tomé un nuevo alcance con las mejoras mecanicas de la aleacién
al agregar un tercer clemento que cn este caso fue el cobre. Los beneficios de la nueva
tecnologia de aleaciones Zn-Al-Cu dieron inicio a desarrollos de investigacién bdsica y
aplicada a nivel industrial.

Considerando lo antes mencionado, en México existe otro metal precioso como €s
la “Plata”, con una produccién a nivel mundial de 2,196 toneladas anuales y con un nivel de
exportacion del 79% vendida a precios de materia prima, dio la pauta para desarrollar con
este metal una aleacion que pueda alcanzar los niveles de investigacion bdsica tal como lo
ha tenido ¢l desarrollo de las aleaciones Zn-Al-Cu denominadas Zinalco®. El principal
argumento para realizar dicha modificacién del tercer elemento de cobre por plata, fue que

la temperatura de fusién de la plata es menor en cuanto al cobre, propiedades fisicas y



quimicas, asi como su propiedades mecdnicas y su excelente ductilidad caracteristica de
este elemento. La principal motivacién de realizar aleaciones con este elemento agregado
es la necesidad de transformar la aleacién 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 pafs, es
importante tencr nuevas aleaciones estructurales resistentes a los agentes corrosivos y que
ademds tengan una apariencia vistosa al consumidor. Es por c¢llo que la investigacion tiene
entre sus puntos de interés, poder dar a conocer nuevas técnicas de aplicacion de este
material, ya que tomando en cuenta que el punto de fusién de una alcacién base zinc es del
orden de 450°C, esta capacidad de mancjo de la alcacién y produccién podrd estar al
alcance de los artesanos mexicanos para trabajar y elaborar piczas con equipos bdsicos y
aplicar la aleacién 6ptima en composicion y propiedades mecdnicas para competir con otros
materiales existentes en el mercado. Es decir, ¢l trabajo experimental de esta investigacion
estd basado en muestras que fucron claboradas con materia prima con grados de pureza
comercial y principalmente con procesos de producciéon sencillos considerando esta
justificacion.

Por otra parte, el interés que ha surgido por la incorporacién de nuevas aleaciones
de fabricacién nacional para estudios de biocompatibilidad con implantes en el cuerpo
humano, esta aplicacién a sido un punto mds de interés para la realizacién de estas
aleaciones. De esta forma se espera que la aleacion tenga un alcance importante en el
desarrollo de investigacidn bdsica de este campo del conocimiento. Por lo que surge la
intencién de poder dejar un estudio inicial para que algunos grupos de investigacién se
interesen por la aleacién que cumpla con las normas requeridas para rcalizar prucbas de
compatibilidad in vitro ¢ in vivo aplicando implantes de la aleacién desarrollada.

Finalmente se espera que la aleacion tenga un alcance como material superpldstico,
dado al grado de conformabilidad ya que al desarrollar la caracterizacién a nivel laboratorio
sera mds facil extrapolar los resultados y aplicar el desarrollo de la investigacion a nivel
industrial. En la figura 1.2 se¢ muestra el diagrama de flujo de la metodologia empleada en

el desarrollo de la presente tesis doctoral.



1.3 Objetivos

Explorar el cfecto de la presencia de diferentes cantidades de plata, sobre el

comportamiento superplastico de las aleaciones zinc aluminio.

Explicar las causas que originan los comportamientos observados experimentalmente.

Establecer las condiciones de temperatura y rapideces de deformaciéon 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 laminacién en caliente bajo condiciones controladas.

Analizar el comportamiento de las alcaciones ante un medio corrosivo.
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CAPITULO I
Antecedentes

2.1. Diagrama de fases del sistema Zinc-Aluminio.

Las aleaciones denominada Zinag, parten de una aleacion Zn-Al modificada con Plata,
estas aleaciones tiene un comportamiento microestructural cercana a composicion
cutectoide Zn-22%pAl [15-27]. De acuerdo al diagrama mostrado en la figura 2.1. A
temperaturas menores a la temperatura cutectoide (=277°C), la aleacion esta constituida por
dos fases estables (o y m).

La fase a, es una solucion solida rica en aluminio cuya estructura se basa en la estructura
de éste (ccc). La fase m, es una solucion sélida rica en zinc basada en la estructura del zinc
(hcp). Al calentar la aleacion por encima de la temperatura eutectoide, las fases ay n se
transforman en una fase unica, con la misma estructura que el aluminio, esta fase de alta

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

(4.049 4), manteniendo la estructura ordenada de éste con una estequiometria ZnAl. Al
clevar la temperatura de la aleacion Zn-Al por encima del cutectoide, se cruza por una
region de dos fases antes de llegar a la region de una sola fase.

En el diagrama 2.1, se observa la presencia de una reaccion peritéctica durante la
solidificacion de las aleaciones con alto contenido de zinc. Esta reaccion peritéctica
expresada como ligt a — f, 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 fasc B. Esta fase primaria a, es dificil de eliminar, debido que al homogenizar la
composicion quimica debe de enriquecer su contenido de zinc tomandolo de la fase 1, sin
embrago como ambas fases estdn fisicamente separadas por un cerco de fases a +m en
cquilibrio, que provienen de la descomposicion cutectoide de la fase B, las distancias que
deben moverse los atomos para homogenizar la composicion quimica son demaciado

grandes.



2.2. Descomposicion eutectoide.

De acuerdo con Sandoval. [27], los tratamiento térmicos en la aleacion 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 concentracién. Las reacciones sélido —
solido que tienen lugar en el sistema Zn-Al son las reacciones celulares, la descomposicién
espinodal y la descomposicion eutectoide [28-34].Las reacciones celulares se presentan en
las aleaciones Al-Zn sobresaturadas [35-75]; la descomposicion espinodal es caracteristica

de aleaciones hipoeutectoides [64] y la transformacién cutectoide es particular de ese

punto.
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Figura 2.1. Diagrama de equilibrio del sistema Zn-Al



2.3 Diagrama de fase ternario Zn-Al- Ag.

De acuerdo al diagrama de fases ternario Zn-Al-Ag (fig. 2.3) se determina que al adicionar
plata en cantidades menores de 1%p, para modificar la aleacién eutectoide Zn-22%pAl,
este se disuelve totalmente dentro de la fase m, rica en zinc y que no da lugar a la formacién
de nuevas fases. Al agregar cantidades mayores de 1%p dentro del sistema binario Zn-Al
en la region rica en Zn, se transforma una fase que contiene plata, que esta designada por
(e).

La fase (g), es un compuesto intermetdlico de plata y zinc con una estequiometria cercana
al AgZn,, su estructura cs hexagonal compacta [75].

La cantidad relativa de una u otra fase, esta gobernada por la composicién quimica y por la
temperatura, de esta forma se localizan dos reacciones de equilibrio reportadas, estas

reacciones son las siguientes:

L + ¢ —=(Al)+(Zn) a una temperatura de 390.5°C

(Al),+ € —=(Al),+(Zn) a una temperatura de 275°C

Para las aleaciones que se estudiaron en la presente investigacién se tiene que a
cantidades mayores de 0.5%p se presenta la solucién sélida €, la presencia de esta fase tiene
su origen inducido por ¢l proceso de fundicién y principalmente que durante la
solidificacion de las aleaciones en composicion mayor a 0.5%p de plata se mantuvo una
alta velocidad de enfriamiento (templado), que provocé que la dltima porcién del liquido
solidificara como un eutéctico ternario formado por las fases a+n+¢ y la fase €, formada de

esta manera se conservard a temperatura ambicente como fase metaestable.
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Figura 2.3. Seccion isotérmica del diagrama ternario de equilibrio Zn-Al-Ag.

2.4 Superplasticidad

Al someter cualquier material a una prueba de tensién €ste generalmente por producto de la
deformacion se va endureciendo cada vez mds, ocasionando la fractura rdpida del material,
la deformacion alcanzada rara vez es mayor a un 80% (ain bajo condiciones especiales).
Sin embargo, es suficiente para las miltiples aplicaciones estructurales y comerciales
conocidas.

Por otra parte existen algunos materiales policristalinos, bajo ciertos rangos de
rapidez de deformacion 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 superplasticos.

Existen numerosas investigacionces quce han rcconocido dos requerimicntos
significativos para lograr la superplasticidad estructural. El primero, un tamafio de grano
pequeiio y estable, tipicamente menor a 10 um. El segundo es una temperatura de ensayo

del orden minimo de 0.5 Tm, donde Tm es la temperatura absoluta de fusion del material

[76].
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En general, las elongaciones de muy alto nivel son observadas sobre un rango
limitado de rapidez de deformacidn intermedia y a niveles de rapidez de deformacion baja y
alta, se presenta un decremento en el efecto superpldstico.

La estructura superpldstica 6ptima tiende a ser definida experimentalmente por las
aleaciones bifdsicas cutécticas y eutectoides, éstas contienen una dispersién fina de una
segunda fase que actia como un refinador de grano [77]. La Fig. 2.4 muestra un ¢jemplo
caracteristico de datos experimentales obtenidos a partir de una aleacién superpldstica.
Estos resultados fueron obtenidos sobre la aleacidn eutectoide Zn-22%Al con un tamaiio de
grano d = 2.5 um y sobre un rango de temperaturas absolutas (T) de 423 K a 503 K [16].

Las curvas mds bajas muestran la variacion del esfuerzo de flujo con la rapidez de
deformacion (8) , ¥ las curvas de la parte superior presentan la elongacidn total a la falla
Alllo(%), donde Al es el incremento en longitud y lo es la longitud inicial de prueba.

La relacién entre oy (a) definen una curva sigmoidal, dividiendo el

comportamiento en tres regiones distintas. La deformacion superpldstica, con elongaciones
elevadas a la falla del material, ocurren sobre un rango de rapidez de deformacion
intermedia en la regién II y se presenta una disminucién en los niveles de elongacién a la
falla para la region I de rapidez de deformacion baja, y en la regién III de rapidez de

deformacion elevada.
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Figura 2.4. Datos experimentales de la aleacion superpldstica Zn-22%Al.

La deformacidn superpldstica es un proceso controlado por difusion en el cual la
rapidez de deformacion puede ser expresada usando la ecuacién estdndar para mecanismos
en fluencia lenta (creep) a temperatura elevada:

P n
3 Aocb(g) (g) | i
kr \d) \G

donde D es el coeficiente de difusion, D = D, exp(-Q/RT) donde Do es el factor de
frecuencia, Q es la energia de activacién y R es la constante de los gases, G es ¢l modulo de
corte, b es el vector de Bugers, & es la constante de Boltzmann y A, p y n son constantes. El

exponente del esfuerzo es el reciproco de la sensibilidad de la rapidez de deformacion



p= amaJ ’
o, T

el exponente para el inverso del tamafio de grano. Para seleccionar cualquier material y las
condiciones de ensayo, los pardmetros criticos en la Ec. (2.1), son los valores de n, Q y p.
Sin embargo, diferentes mecanismos de creep y superplasticidad han sido desarrollados
tcoricamente, y cada mecanismo generalmente predice valores especificos de n, py D.

En la fig. 2.4, los valores de m son alrededor de 0.22 y 0.50 en las regiones I y II
respectivamente, y m decrece nuevamente en la region III. Esto es consistente con la
correlacion anticipada, sugerida tedricamente [78-81] y demostrada experimentalmente
[24], entre ¢l valor de m y la ductilidad total a la falla.

Numerosos experimentos han establecido que la contribucion del deslizamiento de
borde de grano a la elongacién total es muy alta (aproximadamente del 50%-70%) en la
region II, pero ésta decrece en las regiones I y III [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 region III correspondiente a niveles de esfuerzo elevado se asocia con la
deformacién de creep a temperatura elevada tal como cn la elevacion de dislocaciones, las
regiones II y I estdn asociadas con tamafos de grano muy pequeilo y materiales
superpldsticos, y a niveles de esfuerzo muy bajos, existe una transicién para un exponente
del esfuerzo n = 1 y una fluencia lenta por difusion (creep difusivo) asociada a los procesos

de Nabarro-Herring [84] o Coble [85]. Existe una limitada evidencia experimental para la



transicion de la regién I a la fluencia lenta por difusién (difusion-creep) conn =1 a

rapideces de deformacién muy bajas [86,87].

2.5 Comportamiento en la region I superplastica.

El comportamiento de fluencia lenta (creep) de aleaciones superpldsticas en la region I
(nivel de esfuerzo bajo), y los datos experimentales obtenidos en esta regién, muestran
diversas caracteristicas distintivas. Estas incluyen (a) un exponente de esfuerzo de 3 a 5, (b)
una energia de activaciéon mds alta que la energia de activacion para difusién de borde de
grano, Q,, que caracteriza a la regién II, y (c¢) un decrecimiento en ductilidad. En adicién a
estas caracteristicas, ha sido demostrado que la region I representa una regién 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 region I, con valores elevados del exponente de
esfuerzo, n y la energia de activacion para la fluencia lenta, fue observado en experimentos
de fluencia lenta involucrando crecimicnto de grano despreciable [90].

En andlisis recientes de flujo superpldstico, la presencia de region I a esfuerzos
bajos fue atribuida a (1) la operacién de procesos de esfuerzo umbral [91], que son
insensibles a la temperatura [92], (2) la emergencia de un nucvo mccanismo [93] de
deformacién tal como deslizamiento de borde de grano puro controlado por barreras
inherentes en la estructura de borde de grano. Ademads, estas dos explicaciones no son
consistentes con el incremento cn la energia de activacién en la regién I; por ejemplo el
proceso de deformacion basado sobre deslizamiento de borde puro [94], que requiere una
energia de activacién, la cual es igual a 0.2 de aquella para difusién de red y la cual es
mucho mds baja que la reportada para la region [ (@>0Q,,).

Recientemente, dos nuevos intentos fueron hechos para explicar la regién I en
términos de la presencia y actividad de dtomos de impureza. Primeramente, Gifkins
extendié su modelo de donde se explica que los granos cmergen [93-95] para la region 11
(la region superpldstica) postulando que a esfuerzos bajos, la migracién de borde de grano,
la cual resulta en el rodamiento de los granos emergentes, viene ha ser controlado por
obstaculos de impurecza y que bajo esta condicidn, éste controla el comportamiento de

fluencia lenta (creep) en la regién I. Segundo, Mohamed [94] sugirid, sobre las bases de un



andlisis de flujo superpldstico a esfuerzos bajos, que las caracteristicas de fluencia lenta en
la region I, pueden ser una consecuencia de un esfuerzo umbral, el cual decrece fuertemente
con el incremento de temperatura y cuyo origen estd relacionado a la segregacion de
atomos de impureza, en los bordes y su interaccion con dislocaciones de borde.

El concepto de atribuir la region I a procesos controlados por dtomos de impureza,
conduce a la siguiente prediccion: en una aleacion superpldstica de pureza muy elevada, el
contenido de dtomos dec impureza puede ser insignificante y, como un resultado, la regién I
(nz3yQ>0,) podria no ser observada; es decir, la region II (la regién superpléstica),
donde n =2y Q =Q,,, dominaria el rango completo de rapideces de deformacién [97].

Las investigaciones de Ashby y Verrall [90] atribuyen la region I a un esfuerzo

umbral, debido a fluctuaciones en el borde de drea. Mds recientemente, Raj y Ghosh [96,
97] demostraron que una relacion sigmoidal entre cry(é) pucde ser alcanzada si existe una

distribucién en tamafos de grano y ocurren diferentes procesos de deformacion en los
granos finos y gruesos para cualquier nivel de esfuerzo seleccionado.

Otros experimentos recientes realizados por Chaudhury y Mohamed [98,99] en la
aleacion eutectoide Zn-22%Al, han establecido que la ocurrencia de la regién I, es
dependiente sobre ¢l nivel de impurezas en la aleacion. Cuando el nivel de impurezas es
reducido a 6 p.p.m. la regién I es eliminada y la region II se extiende sobre diversas 6rdenes
de magnitud de rapidez de deformacion. Estos resultados son consistentes con la propuesta
de que la regién I a un nivel de rapidez de deformacién bajo, es debido a un esfuerzo
umbral dominado por impurezas [100,101].

La presencia de un esfuerzo umbral ¢, puede ser demostrada por linealidad

graficando ¢ elevado a la potencia de I/n vs o para datos obtenidos en las regiones I y II,
como se ilustra esquemdticamente en la fig. 2.5. Utilizando este procedimiento ha sido
demostrado que g, s cero para la alcacion cutectoide Zn-22%Al con un nivel de pureza
elevado, donde se tiene ausencia de la regioén I, pero g, es finito para muestras con menor
pureza donde se tiene clara evidencia por la presencia de la regién I [97-98]. Esto anticipa
que este esfuerzo umbral (0,) estd asociado con la segregacion de dtomos de impureza en
los bordes de grano y el consccuente efecto de esta segregacion sobre el movimiento de

dislocaciones en los bordes. Es claro a partir de estos experimentos que la energia de



activacion presenta un aumento en la regién 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 aleacion superpldstica eutectoide
Zn-22%Al, han determinado que cuando la porcidn lineal del gréifico de rapidez de creep
contra ¢l esfuerzo es extrapolado precisamente a una rapidez de deformacién cero, ésta pasa
a través del origen en todos los casos, indicando con cllo la ausencia de esfuerzo umbral
(véase Fig. 2.5 [100]). Esta observacion es contradictoria al comportamiento recientemente
reportado por Chaudhury y Mohamed [35,38].

En un detallado estudio del cfecto de impurczas sobre el flujo superpldstico
en la aleacion Zn-22%Al, Chaudury y Mohamed [99-98] observaron que las caracteristicas
de la deformacién son gobernadas por la purcza de la aleacion. Un esfuerzo umbral
significativo ha sido observado con dos grados de nivel de impurezas en la aleacion: 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 obscrvaciones la no evidencia de esfuerzo umbral
ha sido encontrada por N. Prasad et al. [100] en la aleacién comercial Zn-22%Al con un

contenido de impurezas relativamente grande.
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Figura 2.5. Comportamiento asociado a la fluencia lenta (Creep).



2.6 Comportamiento en la region II.

La region II superplastica, denominada como ¢l intervalo superpldstico, por que ocurre en
esta zona la mdxima deformacién en la cual presenta baja energia de activacion, sus rangos
de rapidez de deformacién son cominmente entre (10° a 107s™) los valores del exponente
de esfuerzo (n) y el tamaio de grano (p) son ambos cercanos a dos.

Los modeclos propuestos caen dentro de dos tipos distintos, basados sobre el
movimiento de dislocacién y flujo difusional, respectivamente [62]. Muchos de los
modelos geométricos de la deformacion superpldstica (SP) consideran el deslizamiento de
borde de grano como el mecanismo dominante del flujo superpldstico. Los modelos pueden
clasificarse en dos grupos de acuerdo a la naturaleza del deslizamicento de borde de grano
[DBG 6 GBS (grain-boundary sliding)]. Los modelos del primer grupo consideran el DBG
de granos individuales con diversos tipos de mecanismos de acomodamiento, por ejemplo,
migracién de borde de grano, acomodamiento difusional, acomodamiento de dislocacién y
emergencia de granos, a partir de planos adyacentes vecinos.

Una combinacion de los mecanismos de acomodamiento ha sido sugerida por
Gifkins. Se tiene evidencia experimental de algunos de estos modelos, describiendo
realisticamente ¢l reordenamiento de granos y del cambio de forma de grano durante la
deformacién superpldstica. La principal desventaja de esta aproximacién es que ésta no
puede proveer una explicacion para la acumulacién de deformacién a nivel macroscépico
(nivel del volumen completo deformado).

El modelo propuesto por Gifkins para la regién II incorpora diferentes eventos. Este
incluye: (a) la ocurrencia de deslizamiento de borde entre cuatro granos y la creacion 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 asi como el curvamiento de otros bordes mediante la migracion de borde de
grano (MBG), un proceso del cual se asume que es ripido y como resultado, no controla el
comportamiento de fluencia lenta (creep) en la region II. Gifkins ha sugerido que el modelo
de emergencia de grano puede también explicar la presencia de la region I, si la MBG fuese
controlado por obstaculos de impurezas a nivel de esfuerzo bajo. Auspiciado por esta
condicidn, el comportamiento en fluencia lenta de una aleacion superpldstica a esfuerzos

bajos serd caracterizada por una energia de activacion, correspondiente a la difusion de



impurezas, la cual serfa mayor que la energia de activacion de difusién de borde de grano,
Qs (que caracteriza a la region II), y un exponente de esfuerzo alto. Estas dos
caracteristicas estdn en acuerdo con aquellas definidas para la region L.

Mientras la versién extendida del modelo de emergencia de grano es atractiva y
cualitativamente predice otras interesantes caracteristicas para la region I, 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 prediccion 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
cn muestras no deformadas de Al (monocristales y monofases). Esto no ¢s ciertamente
conocido, pero de todos modos estos resultados pueden ser aplicables a la situacién de
MBG en muestras deformadas de materiales superpldsticos (estructura de grano fino y dos
fases) [97].

concentracién de esfuerzos

deslizamiento
de borde de g‘l‘:ﬂf

e

las
dislocaciones

se apilan

ascendentemente - proceso de trepado .

Figura 2.6. Proceso de elevacion de Gifkins.

Los modelos basados en el movimiento de dislocaciones presentados por Gifkins,
Mukherjee y Ariceli tienden a ser variantes del modelo presentado por Ball y Hutchison (fig.
2.6) [102]. En este modelo, grupos de grano en razonable alincamiento deslizan como

unidad para crear una concentracién de esfuerzos sobre un obsticulo, y esto genera
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dislocaciones, las cuales sc apilan ascendentemente en el borde de grano adyacente. Todos
estos modelos predicen en laregion llun valorden=2,p=2y 0=0Q,,

El modelo basado sobre flujo difusional desarrollado por Ashby y Verrall [90] tiene
una ventaja adicional sobre los modelos de dislocacién, porque éste provee una descripcion
topoldgica del proceso superpldstico fig. 2.7, en el cual se reticne la forma equiaxial de
granos a elongaciones elevadas sin crecimiento de grano.

Los modelos del segundo grupo asumen que ¢l fendmeno ticne 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. Simultdncamente
el DBG de granos 6 corte de granos secuencial es considerado en modelos de corte rigido 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].

£:0 £:0275 £:0.55

(o) (b) (c)

Figura 2.7. Modelo rotacional de Ashby y Verrall

2.7 Comportamiento en la region III.

La fluencia lenta (creep) de metales a temperaturas clevadas generalmente tiene un
movimiento por ¢l deslizamicnto y elevacién de dislocaciones. Cuando el proceso de
clevacién es controlado por rapidez, el exponente del esfucrzo es cercano a 5 y se desarrolla
una subestructura tal que cada grano se divide interiormente en subgranos, con un tamao
promedio de A. Experimentalmente se ha definido que la densidad de dislocacién en cada

subgrano es muy baja. En condiciones normales de fluencia lenta, para metales con un
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tamaifio grande (por ¢jemplo, d > A), la estructura de estado cstacionario se representa en el
lado izquierdo de la fig. 2.8. Sobre el deslizamiento de borde de grano, sc ha sugerido que
cada grano en un policristal consiste de una cdscara exterior en la cual la deformacién es
preferencial, y una region interior donde el comportamiento es diferente. Por analogia
Gifkins introdujo los términos niicleo (core) y manto (mante) para describir estas dos
regiones, y del manto se definié subsecuentemente que tiene un espesor igual a la
separacion entre los dpices y puntos medios de los lados del grano, cuando el grano es
rotado entorno a su centro. A partir de esta definicion el ancho del manto se relaciona
linealmente al tamafo de grano. Esta situacion se ilustra en la fig. 2.8 para d > A. Como el
tamaifio de grano ¢s reducido en dircccion del régimen superpldstico, d = A la deformacion

es gobernada exclusivamente por el comportamiento del manto.

p——— 9 —— —eld
fluencia lentn d > A.  régimen superplastico, d < A

Figura 2.8. Analogias deducidas por Gifkins
En este campo es conocido que en la fluencia lenta de metales, ¢l tamaiio de

subgrano promedio varia inversamente con ¢l esfuerzo de corte r a través de una relacién

de la forma,
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donde a es una constante, teniendo un valor cercano a 10. Entonces basdndose en el
concepto de la fig. 2.8 se anticipa que se tiene una transicion a partir de la regién II1, a la
deformacién superpldstica en la region I a un tamaiio de grano donde d=A.

Esta propuesta es soportada por el mapa de mecanismos de deformacién mostrado
en la fig. 2.9, para la aleacion cutectoide Zn-22%Al a 503 K. El mapa normalizado para el
tamafio de grano respecto al vector de Burgcr's d/b, y el esfuerzo de corte en relacién al
mdodulo de corte t/G, muestra las regiones I, 11 y III, las predicciones tedricas de Nabarro-
Herring y Coble para la fluencia lenta por difusién y la linea dada por la Ec. (2.2) con A
igual al tamafio de grano. Las lineas sdlidas sobre el mapa delimitan dreas en tamaiio de
grano-esfuerzo, donde un tipo de comportamiento especifico es dominante. Una inspeccién
sobre el diagrama muestra que la lineca que separa las regiones II y III, estd en acuerdo con

la prediccidn de la Ec. (2.2) para la situacion donde d = A [82-83].
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Figura 2.9. Division de las regiones 1, Il y 111.
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2.8 Esfuerzo umbral.

Fue sugerido previamente [91] que la regién I, no puede ser una consecuencia de un
proceso de deformacion separado, pero puede tener lugar debido a la existencia de un
esfuerzo umbral, 7, lo cual significa que un esfuerzo efectivo 7,(= 7-7,), mds que el
esfuerzo aplicado, 7 es el responsable de la rapidez de fluencia lenta observada. Diversas y
diferentes fuentes de la existencia de T, para el flujo superpldstico han sido propucstas,
incluyendo fluctuaciones en el drea de borde de grano, ineficiencia de bordes como fuentes
y pilas de vacancias y anclamiento de dislocaciones de borde por las péredcs de grano. El
esfuerzo umbral definido por estas fuentes es incorporado en el desarrollo de dos teorfas de
superplasticidad que explican correctamente, el incremento en el valor del exponente del
esfuerzo en la regién I, pero falta para informar sobre la energia de activacién elevada que
se denota en esta region.

Una reexaminacion reciente [64] del fendmeno, plantea 2 sugerencias: Primero, la
falla del concepto de un esfuerzo umbral que considere que un valor de energia de
activacion elevado en la region 1, es debido a la insensibilidad de los procesos de esfuerzo
umbral previamente propuestos [60] a la temperatura; estos procesos indican para r, que la
dependencia en temperatura es esencialmente la misma que aquella que se presenta para el
modulo de corte. Segundo, cualquier proceso de esfuerzo umbral no satisfactorio para la
region [ 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 deslizamicento de borde, el cual juega una
regla dominante en los procesos de deformacion superpldstica, (b) los dtomos de impureza
pueden ser segregados en los bordes, (c) tal segregacion ocurre preferencialmente en las
dislocaciones de los limites, resultando un anclaje de dislocaciones, y (d) bajo las
condiciones de una fuerte union entre dtomos de impureza y las dislocaciones, y la muy
baja movilidad de dtomos de impureza, un esfucrzo umbral tiene que ser excedido antes
que las dislocaciones de los limites puedan romper lejos de la atmdsfera de impurezas y

producir el deslizamiento.
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La sugerencia de atribuir ¢l esfuerzo umbral para el flujo superpldstico a la fuerte
segregacion de dtomos de impureza en dislocaciones de los limites, conduce a diversas
predicciones respecto al comportamiento de aleaciones superpldsticas 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 descripcion en ambas regiones |

y II por una simple ecuacion de rapidez.

2.9 Fluencia lenta.

La fluencia lenta es la deformacion en funcion del ticmpo que ocurre en un material sujeto
a esfuerzo constante sobre un periodo prolongado. Algunos materiales como el plomo,
cobre y zinalco (Zn-21%Al-2%Cu) presentan fluencia lenta a temperatura ambiente si el
esfuerzo es lo suficientemente alto, el fendmeno es normalmente asociado con la capacidad
de carga a temperaturas clevadas. El entendimiento de los mecanismos de fluencia lenta
inicia con una representacion macroscopica de la deformacion de fluencia lenta (creep)
acumulada, con el tiempo ¢, a un esfucrzo y temperatura 7.

Cuando oy 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 de/dt 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 region se da un balance entre ¢l endurecimiento por
trabajo y el ablandamiento térmico. Posteriormente, un proceso de recuperacion es activado
por la energia con la estructura de dislocacién. El resultado es que en la regién AB, la
rapidez de creep es constante y el material ni se endurece ni ablanda. Esta regién secundaria
normalmente forma la base del disefio ingenieril, para la transformacioén o utilizacién de los
materiales. Creep Terciario (BC) tiene lugar como resultado del encuellamiento, fractura ¢
inestabilidad metaldrgica. Esta region s¢ 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 aplicacién de las
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temperaturas absolutas 7, > T, > T, > T,. Se puede observar que conforme la temperatura se
incrementa, la proporcion relativa del tiempo de vida util, desarrollado en la region
secundaria (¢,5) y terciaria (fz¢) se altera de manera compleja. Esto puede ser expresado en
una funcién simple: e.=¢(t, T).

La rapidez de creep secundario tambi¢n es dependiente del esfuerzo aplicado. Para
una temperatura constante 7, sc define una familia de curvas para diferentes niveles de
esfuerzo aplicado: o, > 0,,> 0;,> o, fig. 2.10, denotdndosc cambios substanciales en la
rapidez de creep de cada una de las regiones: primaria, secundaria y terciaria. Por lo tanto la
deformacion se define como una funcién:

£.=E(1,0).

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

Es =£s(T)
es tnicamente definida por la energia de activacién térmica, necesaria para los procesos de
recuperacion de dislocacion de trepado y deslizamiento cruzado. Este proceso se puede

representar por una expresion tipo Arrhenius
: Q
& = Dexp| —|, 2.3
p( o (2.3)

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

gases y Q es la energfa de activacién de creep. Esta puede ser determinada a partir de un

grifico & vs.I/T como se ilustra en la fig. 2.10 [63]. Una medicién de la energia de
activacion para el flujo superpldstico provee informacién importante en direccién de
clucidar la naturaleza de los procesos de deformacion.

En la mayoria de los experimentos reportados a la fecha, una energia de activacion
aparente para el flujo superplastico, Q,, ha sido determinada a partir de una de las dos

siguientes relaciones.

Q. =-R l , (24)
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Se debe hacer notar que Q, no es igual en ambas ecuaciones, ya que éstas no
incorporan la dependencia del médulo de corte sobre la temperatura Por 1o tanto, ambas se

relacionan de la siguicnte manera

0, = (l)Q.L:, (2.6)
i

donde m cs la sensitividad a la rapidez de deformacion o reciproco del exponente del

esfuerzo

m=I/n (2.7) [44].

Figura 2.10. Curva de fluencia lenta, definida en tres etapas (Creep)

2.10. Superplasticidad con alta rapidez de deformacion (SARD)

La superplasticidad es un fenémeno considerado como “lento” ya que ocurre normalmente
en rangos de rapidez de deformacién de (10 a 107 s™), para acelerar ¢l fenémeno es
necesario disminuir el tamafo de grano y aumentar la temperatura experimental de prueba.

De tal forma que la rapidez de deformacién bajo condiciones de esfuerzo y temperatura
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constante varia inversamente proporcional al tamafio de grano asi se ticne una funcién que

se expresa de la siguiente forma:

E,pxl/d’

Esta relacion significa que si se disminuye cl tamafo de grano, y la rapidez de deformacién
aumenta a tiempos mds cortos como se observa en la figura 2.11, en donde se observa el
corrimiento a la derecha en las curvas de rapidez de deformacién contra el esfuerzo y la

rapidez de deformacidn contra deformacion del material.
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Figura 2.11. Evolucion de la SARD en materiales de matriz compuesta

Sin embargo, los avances recientes en SARD, es muy atractivo para los usos
comerciales porque la formacién altas rapideces de deformacién superplastica ya que
puede conducir a la alta productividad cn la fabricacién de productos con formas
complicadas. Las aleaciones en las cuales han sido observados estos comportamientos por
lo que se encuentran fundamentalmente en aleaciones aleadas mecanicamente y

compuestos de matriz metdlica.
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Existen evidencias que sugicren las presencia de una fase liquida que resulta de las
condiciones del ensayo de tension en la cual para cstc comportamicnto se observa la
presencia de regiones con alto punto de fusion causado por la segregacion 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 tamaiio, forma y
composicion de las particulas, el acomodamiento de los granos por el mecanismo de
resbalamiento, contribuye significativamente al proceso de la deformacion. La fusion
incipiente tiene un efecto remarcable en el cual es posible obtener grandes deformaciones
por ¢l movimiento de puntos triples en la frontera de lo grano.

Los avances de la tecnologia de los proceso para los materiales de grano ultra fino es
posible su obtencion debido a los diferentes tipos de refinamiento de grano.

a) Recristalizacion dindmica.

b) Tratamiento termomecdnico.

c) Consolidacién del polvo amorfo o nanocristalino.

d) Aleacién mecdnica.

e) Deposicion fisica de vapor.
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CAPITULO III

Procedimiento Experimental

3.1Técnicas experimentales de caracterizacion
Se expondrd, a modo de resumen, la metodologia de caracterizacion que fue empleada en la
presente investigacion para la realizacion de los ecnsayos experimentales, posteriormente se

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

3.1.1 Secuencia del trabajo desarrollado.

1. Fusién y tratamiento termomecénico del las cuatro aleaciones a investigar, las cuales se
les denomind con el nombre de ZINAG. Dicho nombre relaciona simbdélicamente a los tres

clementos constitutivos de la aleacion (Zn — Al - Ag).

2. Tratamientos térmicos de las aleaciones en sus cuatro composiciones. Este estudio tiene
la finalidad de conocer la evolucién de su estructura de acuerdo a las distintas
composiciones y asi analizar los cambios de acuerdo a la variacion del contenido de plata.

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

forma:

L.- Enfriamiento rdpido en agua con hiclo Temple

I1.- Enfriamiento al aire Normalizado

IIL.- Enfriamiento lento dentro del horno Recocido

IV.- Sin tratamiento Estado de laminacion

3. Caracterizacion de propiedades fisicas y mecdnicas:
3.1. Andlisis de difraccién de rayos - X.
3.2. Determinacion de la densidad de cada alcacion.
3.3 Anilisis térmico diferencial (DSC)
3.3 Ensayo de durcza en las cuatro aleaciones y e¢n los cuatro estados pos-

tratamiento térmico.
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3.4. Ensayo de tension a temperatura ambiente de las cuatro aleaciones, en sus
cuatro modalidades: a) Laminacion, b) Temple, ¢) Recocido y d) Normalizado.

3.5. Ensayo de tension a temperatura de 230°C solamente del estado de laminacién,
para las cuatro composiciones de las alecaciones ZINAG. Una vez terminado los
ensayos de tension se procedid a realizar la caracterizacién microestructural y de
fractura de los tres regiones superpldsticas.

3.6. Anilisis del comportamicnto de las alecciones Zinag en un medio corrosivo
cloruro de sodio (NaCl).
3.7. Anilisis de resultados de las siguientes técnicas:
[. Microscopia Electrénica de Barrido (MEB).
[I. Microscopia de Fuerza Atomica (MFA).
II1. Espectroscopia de Electrones Auger (EEA-XPS).
4. Posibles aplicaciones: Este andlisis revisa esencialmente el comportamiento de las
aleaciones en procesos de trabajo mecdnico y su viabilidad para ser comercializados en un
futuro.
4.1. Colaminacidn.

4.2. Conformado superpldstico.

3.2 Preparacion 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 electrolitico de
99.995%, aluminio es del tipo comercial 99.9%, ambos materiales se adquirieron en forma
de lingotes, la plata se adquirié 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
piczas aproximadamente de 5 cm, para facilitar su mancjo en los pasos subsecuentes a la

preparacion de fusion.
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Figura 3.1. Elementos constitutivos de la aleacion. a) zinc, b) aluminio y c) plata.

3.3 Composicion de la aleacion.

La preparacion de la alecacién consiste en una limpieza superficial de los elementos a
fundir, cl siguicnte paso consiste cn cortar los clementos de tal mancra que se facilite su
manejo para ser pesados en cantidades requeridas en la formacién de cuatro aleaciones
denominadas ZINAG. Esta denominacién consiste bdsicamente en la composicion en orden
ascendente en porcentaje en Plata (Tabla 1). Las aleaciones se realizan partiendo del
diagrama binario Zinc — Aluminio en la regién cutectoide y analizando el diagrama de fases
ternario Zinc — Aluminio — Plata, de tal manera que con base a ello se obtenga un pardmetro
minimo y mdximo de estudio en funcién del tercer aleante como es la plata, Finalmente

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

ZINAG-1 ZINAG-2 ZINAG-3 ZINAG-4

(%peso.) (%peso.) (%peso.) (%peso.)
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 fundicion, vaciado y templado.

El equipo de fundicidn consiste en un crisol en el cual se depositan los componentes a
fundir, utilizando un horno del tipo mufla de atmésfera libre. El proceso de fundicidn, se¢
desarrolla del siguiente procedimiento:

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

b) A fusidn total del aluminio sc agregé la plata, sumergiendo las proporciones correctas de
inmediato con ¢l fin de evitar la oxidacion.

¢) A continuacion se procedid a la agitacién una vez que ambos elementos se encontraban
en estado liquido con el fin de inducir la homogeneizacién de ambos materiales.

d) Una vez en dicho estado se agregd el zinc bajando la temperatura del horno a una
temperatura de 500°C, realizando el proceso de agitacion repetidas veces, hasta la fusion
completa.

¢) El proceso de vaciado consistio 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 realizd la colada de la alcacion, por medio de decantacion, de manera que se
asegure cl llenado de la lingotera sin atrapar aire, consecutivamente se realizo un templado
sin agitacién, con la finalidad de evitar que existan rechupes y mantener una estructura

microestrctural de grano fino [Fig. 3.2 (a, b, ¢ y d)].
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Figura 3.2. Se muestra el proceso de fabricacion de las aleaciones Zindg( 1-4). a) proceso

de fusion, b) colada, c)temple en baiio de hielos y d) lingote en su estado final del proceso.
3.5 Laminacion.

El procedimiento de laminaciéon de los lingotes de las alcaciones Zinag 1-4, se realizd
partiendo de un espesor de 20 mm, la laminacién en caliente fue a una temperatura de
350°C debido a que existe un refinamiento de grano, producto de la recristalizacion.

El porcentaje de deformacion fue del 94.5%, por lo que el espesor final fue de
l.Imm para todos los lingotes. Es importante mencionar que los dltimos pasos de
laminacién se hicieron a temperatura ambiente con la finalidad de evitar la recristalizacion.
Por dltimo, una condicidén importante en el proceso depende de los giros a 90° por cada
paso de laminacidn; esta etapa es determinante ya que rompe la textura del material

obteniendo una estructura final sin orientacion preferencial de laminacién (Figura 3.3).
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Figura 3.3. Proceso de laminacion. a) laminacion de la aleacion a deformar. b) ldmina del

espesor deseado comparado con el lingote en estado inicial.

3.6 Tratamientos térmicos.

Concluido el proceso termomecdnico, se obtuvo una microestructura promedio para cada
aleacion, de igual forma se obtuvieron ldminas con ¢l mismo espesor y principalmente con
el mismo nimero de pasos de deformacion, lo cual es importante ya que este pardmetro es
fundamental para el desarrollo de la microestructura.

Posteriormente a las ldminas de cada aleacion se les realizaron los siguientes tratamientos

térmicos descritos a continuacion.

a) Homogeneizacion del material a 350°C — Temple

b) Homogeneizacién del material a 350°C — Normalizado
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¢) Homogeneizacién del material a 350°C— Recocido

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

rcalizaron los tratamientos térmicos antes mencionados.

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

3.7 Difracciéon de rayos X, en las alcaciones Zn - Al - Ag.

Con el fin de caracterizar las fases presentes en las diferentes aleaciones, sc llevaron a cabo
andlisis de difraccion de rayos-X, en las alcaciones al variar su estado microestructural. Se
realizaron dos andlisis importantes. El primero consistid en el estado de fundicion de las
cuatro aleaciones y consecutivamentc después del ensayo de traccion. A su vez también se
efectuaron andlisis 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 difractometro
Siemens D5000 con 30kV y 20mA, a una velocidad de barrido 2°/s, con un angulo 26/min
y una radiacion de CuKa.(ver fig. 3.5.). Los difractogramas obtenidos se manipularon con

un software (powder data file) identificando las fases presentes.
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Figura 3.5. Equipo de difraccion de rayos-X utilizado.
3.8 Determinacion de la densidad para cada aleacion.
La determinacién de la densidad se obtuvo por dos métodos. Los métodos empleados
fueron: picnémetro y por diferencia de densidades. Para cada método se realizaron 10

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

cada aleacion en estudio en dos distintos estados ( polvos y estado sélido).
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Figura 3.6. Balanzas empleadas para la evaluacion de la densidad. a) Método de

diferencia de densidades. b) Método del picnometro.

3.9 Analisis térmico diferencial de barrido (DSC)

Los andlisis térmicos de las muestras de la aleacion 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 determind a 20°C.

Inicialmente se analizaron muestras del estado de fusion, sucesivamente se tomaron
probetas para ser analizadas por esta técnica posteriores al estado de laminacion para las
cuatro composiciones.

Las dimensiones de cada muestra son de 2mmx 1.5 mm.
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Figura 3.7. Equipo utilizado para realizar los andlisis de calorimetria (DSC).

3.10 Ensayo de dureza.

Los métodos empleados fueron con microdurémetro y durémetro. Para el caso de las
mediciones con ¢l microdurémetro del tipo Vickers, se empleo una carga de 100g y un
tiempo de 30s, con un identador piramidal. La metodologia para la toma de lecturas de
dureza del tipo Rockwell HRF, con esfera de 1/16” de didmetro, con un tiempo de
penetracion de 30 s y con una carga de 60 Kgf. Los equipos empleados fueron un
microdurémetro Shimadzu 3077 (fig. 3.8a), y un durémetro Mizawa Seiki Sersakusho (fig.
3.8b).

Se realizaron ensayos de aleaciones con sus cuatro caracteristicas (laminacidn,

normalizado, temple y recocido):

a) Para cada aleacién de acuerdo a su composicion, después en el estado de colada.
b) Mediciones de temperatura después de ser tratadas térmicamente.

¢) Anilisis de la influencia de laminacion con relacién a la variacion de la dureza
del tipo Rockwell HRF.

d) Mediciones de durcza al finalizar el ensayo de tensién a 230°C de las cuatro

composiciones.
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Figura 3.8. Equipos empleados para la evaluacion de la dureza, a) microdurémetro, b)

durometro.
3.11 Ensayo de tension a temperatura ambiente
La prueba de tensidon es muy importante ya que a partir de clla se generan las curvas de
esfuerzo vs. rapidez de deformacidn, necesarias para la caracterizacion de las propiedades

superpldsticas 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 tension a temperatura ambiente y un

acercamiento de la sujecion del material a ensayar.

El procedimiento realizado fue ¢l siguicnte:

a) Calibracion del equipo.

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

c) Ensayos a temperatura ambiente en el rango de rapidez de deformacién de 1X10° a
1X10%57,

La fabricacién de las probetas se realizé segin la norma ASTM E8M-8, las cuales
fueron troqueladas en los talleres del IIM-UNAM, para cada una de las laminas de cada
alcacién de acuerdo a sus composicién, que a su vez fueron devastadas con lija grado 600,
con la finalidad de quitar defectos y rebabas que pudieran ocasionar alguna propagacion de
gricta inducida por la deformacién tensil.

Las medidas estandarizadas por la norma se muestran en la tabla 1.2, que
corresponden a la figura 3.10ay b.

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

3.10a.
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Figura 3.10 Dibujos de la probeta usada en los ensayos de tension

Nomenclatura Dimensiones en:
(mm)
Longitud Total 36.0
Espesor 1.0
Radio de curvatura 4.0
Ancho 21.0
Area de deformacién total 16.0
Dim. de sujecién 10.0
Didmetro de perforacion 5.0

Tabla 1.2 Mediciones de la probeta de tension

3.12 Ensayo de tension a temperatura de 230°C

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

a) Modificaciones en la sujecion de las probetas a ensayar, ya que se realizaron dos
perforaciones simétricas en ¢l drea de sujecion en ambos extremos, para evitar el

resbalamiento de las aleaciones al ser ensayadas a la temperatura descada (fig. 3.10b).
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b) Rediseiio de mordazas a consecucncia del resbalamiento de las muestras a
ensayar, asi como colocacion de termopares en las dreas cercanas a las mordazas y en la
zona central de la muestra a ensayar, con ¢l objeto de poder controlar la temperatura y
homogenizar el sistema. Los equipos usados fueron controladores de temperatura del tipo
Eurotherm, asi como un horno de la seric Chesa; Mdquina Universal del tipo Adamel
Lomargy, el cual estd acoplado por un sistema de control y registro informatico, como se
muestra en la figura 3.11. Es importante hacer hincapié en el intervalo de rapidez de
deformacién empleada en los ensayos que fue de 1x10* a 1 s a la temperatura de 230°C,

esta temperatura se tomd en ambas mordazas de cada extremo cercana a la pieza a ensayar.

Figura 3.11. a) Detalle de la muestra después del ensayo de tension a 230°C.

b) Vista general del equipo de tension con el acoplamiento de calentamiento.
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3.13. Caracterizacion microestructural
La caracterizacion microestructural y de formacion de imédgenes de alta resolucién se
realizaron bajo diferentes condiciones en las alcaciones, es decir, para la obtencién de
microestructura se prepararon muestras por los métodos metalogrificos después de los
estados de colada, de los tratamientos térmicos y después de los ensayos de tension,
utilizando la técnica de microscopia electrénica de barrido.

Con el fin de obtener informacién necesaria despucs de la picadura del ensayo de
corrosion se procedio a utilizar la técnica de microscopia de fuerza atémica, para este caso

en particular no se utilizé ninguna técnica especial de preparacion. En las figuras 3.12 ay b,

se muestran ambos equipos

Figura. 3.12. a) Microscopio electrénico de barrido, b) Microscopio de fuerza atémica.

3.13.1 Microscopia Electrénica de Barrido (MEB)

Con ¢l objeto de determinar la estructura de los materiales en cada una de las etapas a las
que estard sometido cada alcacidn, se procedié a utilizar un Microscopio Electrénico de
Barrido, Mraca Leica modclo: Steroscan 440, concctado a un detector Oxford Pentafet de
Si con una ventana de Be y resolucion de 163 eV, para realizar el andlisis quimico con el
soporte de software de Espectroscopia de Dispersion de Energia (EDS). En la figura 3.12 a.
se muestra el equipo mencionado.

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

preparacion de las muestras para ser analizadas por MEB.
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Para el caso de la obtencion de fractografias no se necesitd una preparacién previa
para la obtencién de imdgenes, para este caso en particular solamente se cuidé 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. Preparacion de muestras metalograficas.

Terminados los tratamientos térmicos, laminacién y ensayos de tensidn, se prepararon
muestras para ser observadas en un microscopio electrénico de barrido (MEB). El andlisis
se centrd principalmente en la determinacion de la evolucién microestructural durante cada
proceso (andlisis microestructural a la tension, corrosion y colaminacién), comprobando la
influencia de los diferentes pardmetros que afectan a las cuatro aleaciones en estudio, la
localizacién de nuevas fases, el cambio de la morfologia en los granos de acuerdo a sus
fases o la presencia de defectos tales como cavidades, porosidades, agrictamientos, etc. El
estudio se practicé siempre en zonas planas, para cllo sc seleccionaron muestras que
representaban cada uno de los pardmetros a observar.

La preparacion de las muestras se realizé tomando la siguiente secuencia:

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

b) Con el objeto de mejorar la manipulacion de las muestras, éstas se embebieron en
una resina de tipo poliéster (método no empleado en todas las muestras, en general
sc manipularon las muestras sin montaje)

¢) Desbaste progresivo en papel abrasivo grado: 320, 400, 500 y 600, refrigerando
con agua.

d) Pulido en un disco giratorio con alimina de 1 a 0.5pum.

¢) Limpieza de las muestras pulidas, en un bafio de ultrasonido con acetona.

45



3.13.3. Microscopia de Fuerza Atomica (MFA)

Esta técnica se utilizé para conocer principalmente los tamafios de particulas a nivel
nanométrico, asi como la topografia de las superficics de los materiales de acuerdo a los
dos tipos de modos de contacto entre la muestra y el detector.

Se utilizé un equipo Jeol modelo (JSPM-4210), bajo condiciones normales de presion y
temperatura con un modo de corriente alterna conectado a un cantilever base silicon
(CSC21/25-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 imdgenes en
tres dimensiones de la topografia del material, asi como el procesamiento de la

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

3.14. Ensayo de corrosion

Las muestras de la aleacion Zinag 1-4, fueron cortadas y preparadas a partir de lingotes de
fundicién para los ensayos de corrosién. El tamaiio de las muestras consistid en un cubo de
1 ¢m de arista, con un barreno con rosca de 1/8” en una de las caras del cubo. Cinco caras
del cubo se recubricron con pintura dejando libre una sola cara para que se realizara el
ensayo de corrosion. La cara del cubo que fue expuesta al ensayo de corrosién previamente
fue pulida a espejo como se plantea con anterioridad en la seccién 3.13. La medicion de la
corrosion se realizd en una solucién de NaCl 0.5M (29.22g/1). A temperatura ambiente
usando un equipo potensiostato/galvanostato PG-3EV, acoplado a una computadora y una
celda de corrosion que consiste en un matraz de cinco bocas, utilizando un litro de solucién
de NaCl 0.5M. EI sistema de electrodos estd formado por la muestra (Zinag) como
electrodo de trabajo, un electrodo auxiliar de grafito y un electrodo de referencia, el
clectrodo de referencia es del tipo ESC (clectrodo 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 corrosion, asi como el detalle del montaje de la

probeta a ensayar.

3.14.1. Medicion del potencial de reposo.

Una vez instalado el equipo de medicion PG-3EV, sc mide el potencial de reposo (E,,,) que
adquieren las probetas de la aleacién Zinag, respecto del electrodo de referencia al ser
introducidas al electrolito. La evaluacién del material de reposo respecto al tiempo para
obtener la informacién posible sobre los cambios ocurridos en las superficie de las
muestras, Una vez terminados los ensayos sc obtuvicron las graficas del potencial contra el
tiempo. El potencial de reposo de las cuatro aleaciones tienc un tiecmpo aproximado de 60
minutos, terminado este tiempo se tiene la informacién necesaria para polarizar la muestra,
cuando se requiere conocer la taza de corrosion mediante el método de extrapolacién de

Tafel. Cabe recordar que el potencial de reposo corresponde al potencial de corrosion que

47



asume la muestra al ser introducida al electrolito. El concepto de E

., depende cuando i=0

en la cuerva de polarizacion.

3.14.2.0btencion de las curvas de polarizacion.

La caracterizacion de la muestra (Zinag), se realiza mediante su relacién corriente — voltaje,
obtenida a través de la polarizacién hecha con la fucnte de poder del equipo PG-3EV, cl
voltaje aplicado a las muestra fue desde 1800 hasta —200mV con una velocidad de barrido
de 10mV/s, la corriente establecida en la celda de corrosién fue medida por el equipo y
monitoreada con el equipo de computo integrado. Con los resultados obtenidos de los
ensayos se obtienen las grificas correspondientes del potencial aplicado contra el logaritmo

de la densidad de corriente en uA/cm?, con el fin de conocer el valor de i, a través del

corr

método de extrapolacion de Tafel y de esta forma calcular la tasa de corrosion.

3.15. Espectroscopia de clectrones 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 bano ultrasénico en alcohol isopropilico durante 15 minuto,
evitando contaminacién externa. A continuacién las muestras se prepararon para
introducirlas al sistema de alto vacio (UHV), y se realizan la adquisicion de datos.

El andlisis elemental y de estructura quimica 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 Microtech ESCA-2000 con un analizador hemisférico de
electrones CLAM4MCD para cuantificar la energia de los electrones Auger y
fotoclectrones.

El andlisis por AES, realiza una deteccién de los espectros considerando los
siguientes niveles atémicos ZnLMM, AIKLL,AgMNN, OKLL y CKLL, usando 5kV a
200uA.

El objetivo fundamental del empleo de esta técnica, es establecer una relacién del
proceso de corrosion y las multicapas protectoras que intervienen en el proceso de
pasivacion de las aleaciones Zinag, de esta forma con la ayuda de esta técnica es posible
cuantificar la composicién de cada clemento en las capas de erosion inducido por el efecto

de la picadura en el medio empleado (NaCl).

3.16 Colaminacion

Los metales recubiertos pueden obtenerse por distintos procesos, el principal método de
manufactura usado es un proceso de unién por laminado continuo en el cual dos o mds
laminas pueden ser unidas. Dicho proceso comprende la creacién de una unién metaldrgica

entre dos 0 mds materiales por aplicacion de presion y temperatura en dos operaciones
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diferentes. La operacion de limpieza activa las superficies, la unién por laminado ocasiona
que las dos superficies limpias se junten y, a causa de las grandes deformaciones se origina
que ¢l drea de la interfase aumente por lo menos el 50%.

La produccién de ldminas colaminadas se desarroll6 de la siguiente manera:
a) Limpieza superficial de ambas caras del material a colaminar.
b) Unién 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) Laminacion con una velocidad de los rodillos de 35 metros por minuto (MPM), y con
una deformacién del material del 50%, sucesivamente sc hicicron dos pasadas en los
rodillos de laminacién teniendo una deformacioén pldstica en cada pasada un 24% de para

obtener el espesor requerido.

3.17 Conformado superplastico

La realizacién de las pruebas por el método de conformado superpldstico consisti6 en el
siguiente equipo:

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

b) Sistema de presion (gas argén).

c¢) Termopar de contacto con cardtula digital.

d) Arillo de sujecion y tortilleria.

¢) Laminas de diferentes espesores de las aleaciones Zinag, que variaron de 1.0mm a
0.7mm.

f) Cronémetro

g) Equipo de seguridad.

Una vez integrados dichos elementos se procedid a implementar la lamina en ¢l molde por
medio de tornilleria, para realizar prucbas a presién, en la figura 3.15 se muestra el equipo

utilizado. Para este método se emplearon presiones de 20 MPa hasta 60MPa.
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Figura 3.15. Equipo utilizado para realizar el conformado superpldstico
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CAPITULO IV

Resultados Experimentales
4.1 Analisis microestructural de las aleaciones Zinag, en el estado de fundicion

Las figuras 4.1 (a, b, ¢ y d), muestran la microestructura de las alcaciones Zinag en sus
cuatro composiciones, las cuales se realizaron bajo las mismas condiciones de colada. La
estructura resultante de solidificacion esta formada por un arreglo dendritico. Este
crecimiento de la estructura dendritica en las alecaciones Zinag es principalmente
determinado por las condiciones de temperatura y velocidad de enfriamicento para cada

composicion en particular.

Figura 4.1 Microestrucruras de colada de las aleaciones a) Zinag-1, b) Zinag-2, ¢) Zinag-

3y d) Zinag-4.
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La formacion dendritica esta constituida por un arreglo de fases que esta dado por la
mezcla de fases o + 1 cuya formacion sc inicia durante la solidificacion. En las estructuras
resultantes no se observa la presencia de la fase €, a pesar de que la aleacion Zinag-4
sugeriria que la presencia de esta fase es obligada. Sin embargo, se encuentra detectada la
fase intermetalica en el andlisis de R-X.

El efecto de solidificacion en un molde permanente s¢ observa notoriamente en la
obtencion de los lingotes y de igual forma cn la climinacion 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 concentracion en la parte supcrior del lingote, dada estas condiciones de fundicion es
importante cortar mecanicamente esta seccion y desecharla para que sea usado el lingote
para diferentes procesos como ¢l termomecanico para garantizar una estructura donde no

exista la presencia dendritica de fundicién.

4.1.1 Efectos de laminacion

Al someter una aleaciéon a una deformacion plastica, ¢l nimero de dislocaciones aumenta
considerablemente, reflejandose esto en un cambio de propicdades mecdnicas y
transformandose la microestructura original resultante del estado de colada. En las figuras
4.2 (a, b, c yd)Se muestran las imagines obtenidas por MEB de muestras de laminacién en

caliente, donde es posible distinguir ligeramente ¢l efecto de la orientacion de laminacion.
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Figura 4.2 Microestructuras de las aleaciones denominadas Zinag después de la

laminacion: (a) Zinag-1, b) Zinag-2, ¢) Zinag-3 y d) Zinag-4.

Una caracteristica importante de las microestructuras de las aleaciones Zinag laminadas es
¢l tamano de grano fino menor a Spm. Asi se observa la formacién de zonas claras de la
concentracion de zinc. Esto indica que la laminacion en caliente facilita la difusion del zinc
propiciando granulos sin morfologia definida ricos en este elemento. En la matriz se
determino un aumento a la concentracion de aluminio por efecto de la laminacion, ya que al
realizar este proceso ¢sta libera al aluminio que se encontraba en solucion con la plata y el
zinc formando estos dos elementos la fase € (AgZn;), y el aluminio la fase o, pero con
mayor concentracion en la matriz.

Es importante enfatizar que la fase €, no produce cambios en la estructura tipica de una
alcacion basada en el eutectoide, esto es el resultado de que el contenido de la plata es tan
pequefio que el efecto solo influira en el comportamiento mecanico y en ¢l refinamiento del

grano después del tratamiento termomecanico.

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

térmicos.
Para las cuatro composiciones de las aleaciones denominadas Zinag, se analizd sus

comportamientos después de los distintos tratamientos térmicos que fueron planteados en el

apartado 3.1.1, de manera que las microestructuras y propiedades mecanicas resultantes de
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cada aleacion seran caracteristicas para cada composicion y tratamiento térmico. Para
conocer las morfologias representativas de cada material sc realizaron micrografias con la
ayuda del microscopio electronico de barrido (MEB). Resultados que se muestran a

continuacion.

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

En las microestructuras de las cuatro composiciones que se presentan en la figura 4.3a, b, ¢
y d, sc observa que esta compuecsta por laminillas alternadas de fases o '+ 1 con un espacio
entre las laminillas de cada fasc menor a 1pum, cste fendmeno solamente se observa en las
aleaciones Zinag-1 y Zinag-2, en contraste las aleaciones Zinag-3 y Zinag-4 se analiz6 que
el espacio de las laminillas es mayor a 1um, ademas existe la aparicion mas pronunciada de
la fase o primaria la cual se distingue por estar formada como granulos oscuros. En la
alcacion Zinag-4, cs notoria la formacién de granos de la fasc 1. En general csta morfologia
sc obtiene como resultado de una transformacion de fase, la cual es comun en las aleaciones
que se descomponen por transformacion cutectoide sujetas a un tratamiento térmico en la
cual la temperatura desciende paulatinamente.

Es posible observar que las colonias de perlita estan formadas por laminillas de fase
alternadas, muestran que las regiones obscuras cs la fase o rica en aluminio, un andlisis de
la regién clara podemos concluir que es la fasc n rica en zinc. Por otra parte la fase €, se
encuentra localizada en la micrografia 4.3d quc csta sefializada con una flecha, para csta
composiciéon y tratamiento térmico se distingue claramente. De igual forma las fases sc
identificaron con microanalisis mediante energia dispersiva de rayos- X (EDX) en ¢l MEB,
garantizando de manera puntual y con mediciones estadisticas la cantidad en peso de cada

elemento.

[, ]
N



Figura 4.3. Micorestructuras recocidas de las aleaciones Zinag. a) Zinag-1 y b) Zinag-2. c)

Zinag-3y 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 °C en un horno de tipo mufla, sc mantuvieron durante 1 hora a ecsta
temperatura y se apagé el horno. Las mucstras se sacaron y se dejaron enfriar a la
temperatura ambiente para ser analizadas por MEB.

Los resultados que la estructura estd compucsta principalmente por las fascs a y 1,
en las aleaciones Zinag-3 y Zinag-4, ¢s notorio visualizar un inicio semejante a la estructura

recocida, para estos casos es una caracteristica determinar un espaciado interlaminar.
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Figura 4.4. Microestructuras de las aleaciones normalizadas de la aleacion Zinag. a)

Zinag-1, b) Zinag-2, c) Zinag-3 y d) Zinag-4

Los cambios microestructurales que influyen a las alcaciones después del tratamiento
térmico se distingue que en las aleaciones Zinag-3 y Zinag-4, presentan un comienzo
significativo de precipitacion en la matriz de granulos blancos ricos en fase €. Comparando
este efecto en las aleaciones Zinag-1 y Zinag-2 esta transformacion es dificil de distinguir,
cs decir a medida que se incrementa al tercer alcante la formacioén de este precipitado

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

La matriz de la aleacién presenta una microestructura de fases o y b 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 basicamente a que el

enfriamiento rapido impide el crecimiento de algin precipitado.

Figura 4.5. Microestructuras de las aleaciones Zinag después del temple: a) Zinag-1, b)

Zinag-2, ¢) Zinag-3 y d) Zinag-4.
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4.2. Caracterizacion de propiedades fisicas y mecanicas.
4.2.1. Analisis de difraccion de rayos X.
Los resultados de los patrones de difraccion para las aleaciones Zinag 1- 4, después de
aplicarles los diferentes tratamientos térmicos se analiza que las fases fucron retenidas, es
decir, las fases corresponden precisamente a las del estado de equilibrio de la composicion
cutectoide del binario Zn-Al. La comparacion de los patrones de difraccion de R-X,
muestran que las estructura son las mismas, pero distinta posicién, por lo que existen
diferencias cn la intensidad de picos. En la figura 4.6 se encuentran los patrones de
difraccién para cada aleacidn, y se describe el comportamiento de cada uno ellos al variar
los tratamicntos térmicos y composicion.

En la figura 4.6, muestran patroncs de difraccion de las cuatro aleaciones después
del proceso de fundicidn, a partir de tochos de colada. Los resultados indican basicamente
la presencia de las fases atn y de la fase €, la cual se encuentra a partir del maximo

contenido de plata. A continuacidn sc presentan los detalles del comportamiento de cada

aleacion.
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Figura 4.6. Difractograma de las aleaciones después de la fundicion.
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En el difractograma de la figura 4.7 sc observa que las soluciones sélidas de zinc (1) son el
clemento mayoritario de la aleacion scguido del Aluminio (o). Por otro lado no se observa
la presencia del intermetalico AgZn;(e). El difractograma en el estado de fundicion (fig.

4.6), presenta las fases a y 1, siendo sus reflexiones caracteristicas de estas dos fases.

Gl

3

®

E n

w

S

c Normalizado
Recocido

A -Temple

Laminado

Figura 4.7. Difractogramas de la aleacion denominada Zinag-1.

Para el zinc, la reflexion (lOi): 20=43.38° , para el aluminio, la reflexion del plano (111):
20=44,99°. Las reflexiones 20=39.11° esta dcfinida por la fase o y para 20=35,58° esta
dada por n.

En el estado de laminacion se encuentran las reflexiones

20=36.606 y 43.49° predominantemente fascs 1.

20=2.44, 2.31° intensidad de doble hombro (doblete), 20=45.10 fase identificadas de a.
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En este patréon de difraccion se identifica un cambio de la orientacidn preferencial de la fase
7, inducido por el tratamiento de laminacion, 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, 1a proporciones de los
picos se recorren ligeramente.

Para la fase n: 20=43.50 y 36.67°

Para la fasec a: 39.26 y 45.06°

De igual forma si se analizan los picos de difraccion para el caso de normalizado se
identifican las siguicntes fases o y 1. -

La fase 1 sc encuentra en 20=43.40 y 38.81°

La fase « se distingue en: 20=38.81 y 45.06°

Cuando las muestras son sometidas a un tiempo de homogenizacion por 350°C vy

posteriormente son templadas, los patrones de difraccion obtenidos presentan las siguientes

reflexiones:
Para la fase ) se tiene que: 20=43.46 y 38.88°
Para la fase o se encuentra en: 20=39.19 y 45.14°

Los cambios inducidos por el temple no son significativos, esto  corresponde al

reordenamiento de las fases inducidos al tiempo de permanencia de homogenizacion.
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Figura 4.8. Difractogramas de la aleacion Zinag-2 .

De la figura 4.8 nucvamente sc distinguen las fases 11 y o que anteriormente se
describieron. Para este caso, en ¢l estado de laminacion se distinguen un ligero doblete en
20=41.45°. Identificado como la fase €. Esta fase no sc¢ distingue en las reflexiones de
fundicion ( fig. 4.6.), por lo cual sc presume que esta fase estd inducida por el tratamiento
termomecanico aplicado a la aleacion. Este comportamiento confirma el inicio de la fase €
se observa en el difractograma de la muestra templada. En cste difractograma las fases se
encuentran retenidas.

Por otra parte, al scr tratadas térmicamente los picos estdn aproximadamente en la
misma posicion. En este caso se observa que los picos de las reflexiones son de mayor
intensidad, esto es consccuencia de la composicion del material y de la homogenizacion
que ocurrid al realizar cl tratamiento térmico. Finalmente las fases que ocurren en esta

composicion y tratamientos térmicos son ricas en zinc y aluminio.
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Figura 4.9. Difractogramas de las aleacion Zinag-3.

El difractograma de la aleacion Zinag-3 (figura 4.9), muestra la aparicién de la fase €, se
observa la reflexion del plano (002) a 20 de 42.64°.

A consccuencia de cllo aparccen las fases recurrentes oo y 1 que determinan las
fases metaestables de acuerdo a la composicion caracteristica de la aleacion. El efecto de la
aparicion de la fase €, y su relacién con el estado de laminacién se distingue con el efecto
de una ligera disolucion de esta fase inducida por ¢l tratamiento termomecanico y una
orientacion preferencial en el plano cristalino. Simultincamente para los casos de las
alcaciones tratadas térmicamente se observa el comportamiento se manticne con las mismas
caracteristicas de la transformacion. Para el caso del recocido, en estas condiciones, la fase
¢, tiende a transformarse dentro de la solucidn sélida del zinc, pero al scr normalizada este
cambio no ocurre por la cual esta fase sc mantiene libre de dicha transformacion. En el caso
de la muestra tratada y templada, se observa que la fase sc retiene con la misma cantidad,
por lo cual se distingue que la fasc ¢ se manticne estable a los cambio térmicos, salvo que
existe el rompimiento de las fascs cuando a la muestra sc le somete al proceso de

laminacién, inducido por la recristalizacién del material y los procesos difusivos.
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Figura 4.10. Difractogramas de la aleacion denominada Zinag-4.

En la figura 4.10 de la aleacion Zinag-4, se observan en los difractogramas la deteccion de
la fase €. Analizando cl comportamiento de las fases presentes en el estado original de
fusion (fig. 4.6), la aleacion se determina que la fase €, esta en funcion a las cantidades de
plata que se agregaron al realizar la aleacién. En base a esta condiciodn, la reflexién de los
planos evolucionan ocurriendo cambios por descomposicion transformando la intensidad de

acuerdo a los cambios de temperatura, mientras que a temperatura ambiente se mantiene

estable.
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4.2.2.0btencién de la densidad
Con base a la metodologia del apartado 3.8. los resultados obtenidos se presentan en la
siguiente tabla para cada aleacion, distinguiendo que se obtiene un valor que representa la

confiabilidad de los valores estadisticos para cada método empleado.

Zinag-1 Zinag-2 Zinag-3 Zinag-4
(g/cm?) (g/cm?) (g/cm?) (g/cm”)
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 conclusion la densidad aumenta de acuerdo a la composicion, es decir, los valores son

progresivos en funcion del contenido de plata.

4.2.3. Analisis térmico diferencial de barrido

Con esta técnica se analizaron 16 muestras en total; un juego de cuatro muestras por cada
composicion. Los resultados obtenidos de cada termograma para cada composicion tiene
ligeros corrimientos de 3 °C lo cual no representa una variacion significativa. A
continuaciéon sc¢ describe el termograma para cada alcacién que representa cl
comportamiento mas significativo de transformacion durante el calentamiento y el
enfriamiento en funcién del contenido de Plata como tercer elemento que modifica al

cutectoide binario Zn —Al.
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Figura 4.11. Termograma (DSC), de la aleacion Zinag-1.

En la Figura 4.11 se muestra cl termograma de la aleacion Zinag-1, asi como el corte del

diagrama ternario; para todos los caso es necesario la ayuda de estos dos recursos debido

que al realizar la interpretacién del termograma, es importante identificar cada cambio de

acuerdo a la transformacion ocurrida. En la primera temperatura de transformacion de

282.63°C, se distingue que hay una transformacion de las fases en solucion Zn y Al a la

transformacion de AlZn +Zn, continuando asi con la siguicnte transformacion de ZnAl 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 fundicién. Al realizar ¢l enfriamicento se distinguc que a
377.61°C, se muestra el inicio nuevamente de solidificacion de la aleacion, a los 257.23°C

que corresponde a la misma temperatura del calentamiento, confirmando la primera

transformacion.
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Figura 4.12. Termograma (DSC), de la aleacion Zinag-2.

En ¢l termograma 4.12, de la muestra Zinag-2, indica la transformacién en el calentamiento
a 282.97°C, que de acuerdo con ¢l diagrama de fases que esta al pie del termograma, se
encuentra la transformacion de fase de Al+Zn en solucion sélida, a esta composicion no
existe ninguna otra transformacién hasta llegar a la temperatura donde da inicio ¢l cambio
de sélido a la formacidn de estado liquido de la aleacidén. En esta aleacion el inicio de la
transformacion solido a liquidos se retrasa comparativamente a la aleacion Zinag-1. Por
otra parte al enfriamiento sc distingue una ligera transformacion a 380.83°C, que da la
probabilidad a la transicion de fases del liquido + AlZn a AlZn+Zn, tal como se observa en
el corte del diagrama. Esta transformacion al parccer cs tan rapida que requiere poca
energia, quizas este factor fundamenta cl hecho que en cl calentamiento no se observo
dicha transformacién en el termograma, dando origen a que la transformacion es rapida

pero continua. Ademas se distingue la primera (ransformacion del calentamiento que de
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igual forma cs visible en el enfriamiento, corroborando la transformacion de las fases a la
temperatura de 259.51°C.
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Figura 4.13. Termograma (DSC), de la aleacion Zinag-3.

La Figura 4.13 muestra cl termograma que indica la primera transformaciéon en el
calentamiento a 288.94 °C. Para la composicion de la aleacion Zinag-3, si nos referimos al
diagrama ternario que se encuentra en la esquina inferior izquierda, esta transformacion
representa el cambio de fases de solucion Zn y Al a la transformacion de AlZn +Zn. La
diferencia en las temperaturas de esta primera transformacion tan fuertemente identificada
se debe a la mayor cantidad de plata en la aleacién. Con este andlisis se puede afirmar que
la presencia de la plata retarda las transformacioncs para los casos del calentamiento y el
enfriamiento. Si s¢ observa el diagrama binario Zn-Al, esta transformacion, que ha sido
identificada en los casos anteriores de las aleaciones Zinag, coincide en le campo de las

fases o + m al @ + B, por lo que la fase de n (zinc) a temperatura ambiente, a la  de
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equilibrio a temperatura clevada. Continuando la linea del termograma 4.13 existe una
pequeia transformacion a los 403.08°C. A csta temperatura da inicio el estado liquido de la
aleacion, para finalizar con una temperatura de 448.83°C como la temperatura donde el
material esta totalmente en estado liquido. En el estado de recuperacion de solidificacion
de la aleacidén sc muestra fuertemente dos cambios exotérmicos es donde la aleacion inicia
la solidificacién y se transforma a AlZn, que se encuentra a los 386.18°C. Finalizando con

la primera transformacion que sc registra, al igual que cn el calentamiento, corroborando

dicha transformacion.

0.08- 263.0°C
e
Flujo de calor
(meal/s) |
0.03- ﬂ
387.25°C
- -0.024
A ) 402.49°C
Ag-Al-dn minn
'-0.074 :
408.85°C
-0.12- :
e = 291.26°C
-0.17 . y - = : TN - .
0 100 200 300 400 500

L L e @

Temperatura °C

Figura 4.14. Termograma (DSC), de la aleacion Zinag-4
En la Figura 4.14 se analiza el comportamiento que describe el termograma de la aleacién
Zinag-4. Este indica que a una temperatura de 291.26 °C existe una transformacién

ligeramente mas retardada que en los casos anteriores, debido a la mayor concentracion de
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plata. Cabe hacer mencion que dichas variaciones en el comportamiento del termograma
corresponde también al efecto de los tratamientos térmicos y a la influencia inherente de la
composicion. Siguiendo con la linea del calentamiento del termograma se observa como en
los casos anteriores ¢l inicio de la cambio de solido a liquido apoyado con el incremento de
temperatura en funcién del contenido mayoritario de la plata. Finalmente en ¢l enfriamiento
tiene un comportamiento similar al de las aleaciones discutidas con anterioridad bajo la
premisa de que en pequenas cantidades de plata los cambios de la transformacién
aparentemente son visibles, pero que coinciden con el diagrama de fase, asi como se
observé en el analisis microestructural que da evidencia de dicho comportamiento. Sin
embargo, a mayor cantidad de plata sc distingue que dicha transformacion se ve alterada
por un retraso de la transformacion influenciado por la plata que se encuentra como

formador del intermetalico AgZns.

4.2.4. Ensayos de dureza

En esta seccidon 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
alcaciones. En la Tabla 4.2 sc muestran los valores para cada alcacidon y cada condicion del
tratamiento térmico al que fuc sometido. En general sc puede apreciar claramente que en el
estado de fundicidon se encontrd que la aleacidn Zinag-4 ticne la mayor durcza. Este
comportamiento se presume que esta influenciado por el intermetalico AgZn;. Esta alta
dureza va decreciendo al reducir la cantidad de Plata por lo que sc observa que en la
aleacion Zinag-1 muestra ¢l menor valor de durcza alcanzado para las cuatro aleaciones en
estudio.

Si se analizan los valores de las aleaciones durcza en el estado de laminacion se distingue
que las aleaciones Zinag-1 y Zinag-2 son iguales, micentras que Zinag-3 y Zinag-4 su valor
es semejante pero con un ligero aumento, cste incremento corrobora la hipotesis de la
influencia del intermetalico. Al realizar los tratamientos térmicos en las aleaciones sc
observa un ligero aumento de los valores obtenidos en este analisis, con respecto al estado

de laminacién. Importante hacer mencion que la homogenizacion de las muestras dado el
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tratamiento térmico y a la solubilidad de la plata con la matriz, influye fuertemente en estos

valores. Como se observa en la Figura 4.15.

Tratamiento Zinag-1 Zinag-2 Zinag-3 Zinag-4
térmico (HRF) (HRF) (HRF) (HRF)
Fundicion 56.3 67.5 77.7 78.1
Laminado 33.5 335 34 34
Temple 34 34 34 34.5
Normalizado 34.5 345 34 ' 345
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 distinguc que los valores son semejantes, contrariamente a
lo esperado, ya que comunmente las alcaciones al templarsec aumentan considerablemente
su dureza, esta condicion no se da y queda claro que la dureza sc aumenta cuando se pasa
de un estado de condiciones normales de laminacidn a un tratamiento de recocido, por lo
cual la el comportamiento esta fundamentado de acuerdo a la condicién perlitica que se
transforma la fase AgZn; que tiéne la funcidén de endurecer al material en las fronteras del
grano. Esta hecho csta reforzado con el normalizado, ya que con este tratamiento térmico se
observa que disminuye esta dureza, por lo cual existe todavia indicios de la fase perlitica
que produce un endurecimicnto. Si se observan los valores al temple de las cuatro
aleaciones son muy scmejantes al cstado de laminacion, lo cual por tal motivo la
microestructura retenida bajo este tratamiento térmico no ayuda considerablemente a

endurecer a ninguna de las alcaciones en estudio.
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Figura 4.15. Ensayo de dureza de las aleaciones Zinagl-4, en funcion del tratamiento

térmico y la variacion de la composicion.

4.2.5. Ensayos de Microdureza

El interés principal de estudiar la microdureza (Vickers), de las aleaciones consistiéo en
analizar la influencia de las fascs sdlidas de zinc y aluminio ricas en plata como tercer
alcante, al igual que determinar el comportamiento de las fases presentes y determinar sus
efecto a los tratamientos térmicos. A continuacién se presenta una tabla que contiene los
valores estadisticos de las mediciones recalizadas; en este estudio se encontré solamente la
matriz y la segunda fasc.

De la tabla 4.3 es importantc notar que en las cuatro aleaciones no se identifica una
segunda fase debido a que el tamaiio de grano es tan fino que no puede distinguirse la fase
precipitada o exista la formacién de esta, por lo cual solamente se analiza a la matriz. Sin
embargo, la relacion de la microdureza en cuanto al estado de laminacién mantiene el

mayor valor, mientras que en el estado de temple, normalizado y recocido la segunda
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fase(P) es mas dura que la fasc mayoritaria de zinc. En este analisis no se pudo identificar a
la fase () por lo cual no se tienc evidencia de dicha fase. En general el comportamiento de
cada aleacién y su variacién al tratamiento térmico corresponde directamente a los
resultados de la dureza del tipo RHF, 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 y en forma considerable. Ahora, con esta vision de la microdureza, se puede decir que
cs la fase dec aluminio la responsable del endurccimiento y ayuda a que sc dé este
caracteristica a las cuatro aleaciones y que en particular la solucién sélida de la fase

(€), incrementa a este endurecimiento bajo los diferentes tratamientos térmicos.

Aleacion Tratamiento térmico Matriz 2% fase
Zinag -1 Laminado 47.1 Sin identificar
Temple 41 46
Airce 383 45
Horno 48.5 53
Zinag - 2 Laminado 52 Sin identificar
Temple 40.3 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 3
Airc 49.6 53.5
Horno 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 tension a temperatura ambiente

En el presente analisis se reportan los ensayos a la traccion de las cuatro composiciones, a
las cuales solamente se realizaron los mismos tratamientos térmicos que en el apartado 3.6.
Esta seccion proporciona una valiosa informacion para determinar en qué condiciones
térmicas y termomeccanicas las cuatro aleaciones tendran su mejor comportamiento
superplastico a una temperatura de ensayo de 230° C. De acuerdo a lo reportado por
diferentes autores como Langdon, Mukherjee, F. A. Mohamed y G-Torres Villaseiior[1-

4,12-14).

4.2.6.1. Ensayo de tension en estado de laminacion.

En figura 4.17 se muestran en la zona inferior las curvas de rapidez de deformacion versus
esfuerzo, en la parte superior sc obscrva la rapidez de deformacién versus la deformacién.
Al analizar la deformacién de las cuatro aleaciones cs notorio distinguir que la aleacién
Zinag-1 muestra ¢l mayor porcentajc de deformacion comparado con los otros puntos
maximos de deformacion. Sin embargo, las alcaciones Zinag-2 y Zinag-4 tienen un similar
comportamiento maximo a la deformacion, por ¢l caso contrario la aleacion que tiene la
menor deformacién es la denominada Zinag-3. Entonces se resume que la influencia de la
plata en la deformacion disminuye aparentemente este comportamiento, debido a que a las
aleaciones Zinag 2, 3 y 4 su deformacion maxima se encuentra en el mismo rango para
estas aleaciones. Si s¢ analiza cada grafica por scparado en las aleaciones Zinag 2, 3 y 4 se
tiene que:

En la aleacion Zinag-2 con una composicion al 1% Ag, la grafica muestra un
comportamiento tal que a una rapidez de deformacién de 1X10 ~*s™' se tiene que decac la
deformacién, esto correspondc a que a csta composicion aparentemente no hay una
formacién del intermetalico AgZns, que pueda ayudar a la deformacién del material. Por
otra parte existe la posibilidad de que con esta composicion el material se encuentre en una
ctapa transitoria donde no exista un enlace de cohesion por lo cual a esta rapidez de
deformacion al material retarde su tiempo a la cedencia de la deformacion que finalmente al

varia esta rapidez permita un comportamiento superpldstico a temperatura ambiente. En la
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figura 4.16 se observa a detalle a las muestras después de la ensayo de tension, pero
relacionando lo anteriormente mencionado es importante tomar nota como las muestras
ensayadas cn la aleacion Zinag-2 corresponde claramente a la consecuencia de factores que

pueden afectar mecanicamente al comportamiento de csta aleacion.

2 A

¢)Zinag-3 d)Zinag-4

Figura 4.16. Muestras de tension de las aleaciones Zinag en el estado de laminacion.

Continuando con la descripcion de las graficas de las aleaciones Zinag 3 y 4 es posible
puntualizar que para estas dos alcaciones el comportamiento es similar. Este fendmeno
quiza es una evidencia de la influencia de la plata debido a que en ambas aleaciones se
ticne que la deformacion corresponde a un comportamiento superpléstico en el cual la caida
de la deformacion en funcion de la rapidez de deformacion disminuye gradualmente, para
cste analisis dadas las condicioncs de rapidez de deformaciéon que son extremadamente
bajas no se concluy6 dicho estudio. Por otra parte si se analizan las graficas del esfuerzo vs
rapidez de deformacion es importante hacer mencién de la variacion en el indice de
sensibilidad para cada aleacion, para la aleacion Zinag-1 es de m = 0.67, Zinag-2 m = 0.67,

Zinag-3 m = 0.68 y Zinag-4 m= 0.67. Aparentemente el cambio no es tan significativo pero
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esto nos ayuda a definir la variacion del esfuerzo de acuerdo a cada aleacion y relacionarlo

a la curva de deformacion.
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Figura 4.17. Resultados de las cuatro aleaciones en el estado de laminacion. (abajo)

rapidez de deformacion vs esfuerzo (arriba) rapidez de deformacion vs deformacion.
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4.2.6.2. Ensayo de tension en muestras normalizadas.

En la Figura 4.18, se muestra la secuencia de las aleaciones ensayadas a tensidén a
temperatura ambiente, cn este caso las muestras tienen un tratamiento adicional al laminado
como se hizo mencion en el apartado 3.6. se normalizaron, esto da como consecuencia un
comportamiento totalmente distinto al estado dc laminaciéon. En particular, con cste
tratamicnto térmico sc caracteriza por tener la menor deformacién es decir, ¢l efecto
superplastico es nulo, a consecuencia principalmente de la microestructura final del
tratamiento térmico. Tomando cn cuenta esta consideracion y haciendo un andlisis visual y
minucioso de las muestras no existe ningiin cambio. Lo que vale la pena resaltar es la forma
de la fractura la cual ayuda a decidir cudl de las aleaciones a simple vista se comportan
como un material fragil, tal como sc observa en las alcaciones Zinag 1, 2 y 3. En
contraparte en la aleacion Zinag-4 se puede distinguir que en esta aleacion que la ductilidad
sc conserva ligeramente, csto se explica por cl angulo de corte que oscila en un angulo

aproximado de 45°.

a)Zinag-1

b)Zinag-3 d)Zinag-4

Figura. 4.18. Aleaciones después del ensayo de tension con tratamiento térmico de

normalizado

77



La figura 4.19 se muestran en la parte superior, los valores de la deformacion en la cual se
distingue que la aleacion Zinag-4 muestra el maximo valor de la deformacién en
comparacion con el resto de las alcaciones. Esto da indicio de la funcién de la plata
(AgZn;) como formador de un arreglo microestructural incoherente, lo que provoca el
deslizamiento y movimiento en las fronteras del grano que ayuda a la deformacion. Esta
deformacién estd frenada aparentemente por la formacion del inicio de la estructura
perlitica, propiciada por cl tiecmpo de permanencia fucra del homo, esto es que la
transformacion perlitica no le da tiempo a una formacién tan fuerte como se da en el
recocido para esta alcacion formando una perlita gruesa pero con una matriz de rango
menor a los 10 pm. Por otra parte, las alcacioncs Zinag 1, 2 y 3 prescntan una relacion a la
deformacion de acuerdo a su composicion y a lo anteriormente discutido. Si se obscrva a la
aleacion Zinag-1, que contiene la menor proporcion de plata, su deformacion es minima a
consecuencia de la ausencia total de la fase €. Por otra parte cn la aleacion Zinag-2 aumenta
ligeramente la deformacion cn comparacion de la aleacién Zinag-3 dado quc en esta
aleacion ya existen indicios de la fasc €, formadora de esta incoherencia microestructural.
Dada esta circunstancia la linca de deformacion que caracteriza a la aleacidén no presenta un
ascenso en funcion a la rapidez de la deformacion como lo presentan las demas aleaciones
dado que particularmente sc requicre una concentracion mayor de esfuerzo en esta aleacion
tomando de esta forma una deformacién intermedia a las aleaciones Zinag 1 y 2.

El analisis de la curva de csfucrzos de las aleaciones Zinag normalizadas, da origen a la
formacion de dos regiones importantes que caracterizan a las aleaciones con propiedades
superplasticas, esta regiones son: RII y RIIL

Region 11, para la aleacidn Zinag-1 con un indice de sensibilidad dado por m = 0.93, Zinag-
2, m=0.25, Zinag-3, m = 0.86 y Zinag-4, m = 0.54.

La region III, esta dada por los siguientes valores de las aleaciones Zinag-1 m = 0.52,
Zinag-2, m = 0.17, Zinag-3, m = 0.25 y Zinag-4, m = 0.085.

La relacién de las cuatro aleaciones y el indice de sensibilidad para cada region
corresponde al estado normal de la deformacion que particulariza para cada composicion cn
funcién de dos condiciones importantes: Primero, la transformacion de fases propiciada por

la adicion del tercer elemento y el incremento a la rapidez de deformacion.
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Figura 4.19. Resultados de las cuatro aleaciones después de ser tratadas térmicamente por
normalizado. (abajo) rapidez de deformacion vs esfuerzo (arriba) rapidez de deformacion

vs deformacion.

4.2.6.3. Ensayo de tension en muestras recocidas

En la figura 4.20, se muestra csquematicamente la sccucencia de probetas ensayadas a
temperatura ambiente al variar la rapidez d= Ia deformacion. En estas secuencia sc observa
la cvidencia de deformacion plastica apreciabie en las superficics de fractura, es decir se
distingue un tipo de fractura cn general de todas las aleaciones de desgarre con angulos de
45°. A consecuencia de esto. los desgarres y formacion de propagacion de la fractura

dependera considerablemente de la rapidez de la deformacidn, esto ocurre principalmente
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con la propagacion espontanca de la grieta. Esta presencia de deformacion plastica es un
sintoma de que la fractura cs inminente. Por otra parte, en al menos una de las probetas,
para cada aleacion se distingue macroscopicamente que el tipo de fractura de la aleacion
¢sta dado por un corte recto que da origen a una fractura del tipo fragil sin ninguna
deformacion plastica aparente.

Esta condicion aparcntemente cs un indicador que el material no sufre ninguna alteracidn
de deformacion, pero si se obscrva a las aleaciones Zinag 1 y Zinag 4 la primera muestra de
izquierda a derecha presenta un angulo recto de ruptura, mientras que la deformacion en
cstas probetas tiene lugar a la mayor deformacion, por lo cual la aseveracion antes
mencionada no c¢s una regla que sc cumple con estos malteriales con caracteristicas
superplasticas. Ya que aparentemente el mecanismo que rige a la deformacion depende del
material de aporte que cmerge entre las capas internas del material que hace que el material
aparentemente no sea formador de un encucllamiento como lo hacen los materiales

comunmente.

¢)Zinag-3 d)Zinag-4
Figura.4.20. Aleaciones posterior al ensayo de tension con tratamiento térmico de

recocido

En la figura 4.20 se muestran las curvas de rapidez de deformacion versus la deformacion
para estas cuatro aleaciones cn estudio. Si se sabe que la microestructura final del
tratamiento térmico de las alcaciones es del tipo perlitico, tomando como referencia el

apartado 4 (microestructura), sc tiene que el efecto de la adicion de la plata en ¢l eutectoide
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Zn-Al, aumenta la cantidad de engrosamiento de la microestructura laminar. Partiendo de
este hecho y al analizar la grafica rapidez de deformacion versus deformacidn, se tiene que
la aleacion Zinag-1 con una microestructura perlitica fina tiene una deformacién mayor en
comparacion a las aleaciones Zinag 2, 3 y 4. Ademds, es importante mencionar que el
cambio de rapidez de deformacién con esta microestructuta ayuda a la deformacién
superando en orden de magnitud comparado con las otras aleaciones a analizar.

A continuacion s¢ observa la relacion del comportamiento de la plata al modificar al
cutectoide, existe continuidad para la deformacién con relacion a esta adicion en este caso
ya que la aleacion Zinag-2 presenta baja deformacion inducida ‘por el incremento
microestretural de las laminillas de perlita. Estc cfecto va en orden decreciente al aumento
de la plata y principalmente es inducido por la fase € y s¢ confirma comparando a las
aleaciones Zinag-3 y Zinag-4 en las cuales la deformacion maxima se encuentra en el
mismo rango. Basicamente se esperaria una deformaciéon menor en la aleaciéon Zinag-4,
dada la hipétesis anterior, pero al analizar los resultados, especificamente el estado
normalizado de la aleacion Zinag-4, sc encuentra que al agregar una mayor cantidad de
plata el comportamiento mecanico se vuelve incoherente porque ayuda a la deformacion del
material. Asi que combinando las hipdtesis de engrosamiento de laminillas y la
incoherencia microestructural se determina que el material se deforma favorablemente
hasta en un 20% para esta condicion microestructural dentro del ensayo de tension a
temperatura ambiente.

Analizando la grifica de la Figura 4.21, se distinguen dos regiones que caracterizan
a un material superplastico. Dichas regiones son esencialmente la Regién Il y la Region 111,
que determinan en el primer caso a la region superplastica y la Region III determina a las
altas rapideces de deformacion donde decae la superplasticidad.

Los valores para cada alcacion son los siguientes.

Zinag-1 m = 0.36, Zinag-2, m = 0.61, Zinag-3 m = 0.89 y Ziang-4 m = 1.03 encontrando
que para el aumento del tercer clemento que modifica al eutectoide Zn-Al, se requiere
mayor csfuerzo para que el material sufra una deformacion.

La regién III, presenta los siguicntes valores de acuerdo a cada aleacion.

Zinag-1, m = 0.44, Zinag-2, m = 0.30, Zinag-3, m = 0.27 y Zinag-4, m = 0.30.
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Figura 4.21. Resultados de las cuatro aleaciones posterior al ensayo de tension en
muestras recocidas térmicamente. (abajo) rapidez de deformacion vs esfuerzo (arriba)

rapidez de deformacion vs deformacion.

4.2.6.4. Ensayo de tension en muestras templadas.

En la figura 4.22. sec obscrvan las fotografias de las muestras ensayadas en tensién a
temperatura ambiente. En cstos cuatro casos es importante hacer mencién de una
caracteristica microscopica en la las probetas con mayor deformacion para los cuatro casos
de las aleaciones, este detalle consiste en ¢l encucllamiento en funcién de la deformacion y

la rapidez de deformacion. Este hecho ocurre solamente a consecuencia del temple, si se
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observa con detenimiento a las muestras de la figura 4.16, este alargamiento en la
deformacion de las probetas no tienen este efecto particular del temple.

Tomando en cuenta este fendmeno, para la aleacion Zinag-2 se esperaba una
deformacion maxima del 100%. Sin embargo, esta deformacién no ocurrié a consecuencia
de que en esta composicion el material no tuvo las condiciones necesarias para que se
efectuara el comportamiento superplastico, debido principalmente al dafio causado por la
laminacién. Por otra parte, cn las muestras Zinag 1, 3 y 4, sc observa que existe una

relacion coherente de la deformacion en estas aleaciones (fig. 4.22).

PG e ke

¢)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 sc obscrvan las graficas correspondientes a la deformacion y al esfuerzo
en funcién de la rapidez de deformacion, De acuerdo a lo anteriormente discutido de la
Figura 4.22, se observa en la grafica de la deformacion la relacion de coherencia en las
aleaciones Zinag 1, 3 y 4, muestra que la mayor deformacion la tiene la aleaciones
denominada Zinag-4 que al tener la mayor cantidad de fase €, inducido por ser retenida a

alta temperatura, da como resultado la formacion de una microestructura incoherente



favoreciendo a los mecanismo de la deformacién superplastica. Sin embargo, no se
observa una gran cantidad de deformacion comparable con las aleaciones laminadas sin
tratamiento térmico.

Para ¢l caso del temple se retiene, a consecuencia de esta tratamiento térmico, cierta
cantidad de fases de inicio de perlita fina, por lo cual esta pequeia cantidad de perlita
detiene la deformacion favorable para este proceso de deformacién. Las aleaciones Zinag-1
ocupan el segundo lugar en la deformacion a consecuencia, principalmente de la
microestructura de grano fino. Como se¢ analizé en el caso de las muestras recocidas, el
tamafio de la perlita esta en funcion de la cantidad de plata de cada aleacién en particular
contenga, por cllo la formacién de la perlita aumenta, considerando asi que los mecanismos
de la deformacion para este tratamiento térmico se frenan.

Finalmente, las aleaciones de Zinag-2 muestran una caida de la deformacion en forma
severa y, como ya se¢ menciond, ecste efecto se debe principalmente al proceso de
laminacién y también a consecuencia de la microesructura perlitica en funcién de la

composicion del tercer aleante formador de la fase ().
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Figura 4.23. Resultados de las cuatro aleaciones posterior al ensayo de tension en

muestras templadus térmicamente. (ebajo) repidez de deformacion vs esfuerzo (arriba)

rapidez de deformacion vs deformacion.

Al analizar las curvas dc rapidez de deformacion de la figura 4.23, el resultado de es
relativamente similar al las aleaciones que presentan solamente laminacidn, este
comportamiento depende considerablemente al arreglo microestruciural y a los esfuerzos
aplicados. Por otra parte los resullados de los datos de deformacién tienen un
comportamiento lineal, lo que presupone que el ensayo sc encuentra solamente en la
Regién II superplistica, y dada las rapidez de deformacion en el que se¢ llevaron a cabo
dichos ensayos, no sca notoria las region i, 1al como sc obscrvd en las aleaciones que

fucron tratadas térmicamentc como, en ¢! case del Recocido y Normalizado. En cstas



aleaciones se tienen los valores del indice de sensibilidad para cada aleacion. Zinag-1 m =
0.79, Zinag-2, m =0.83, Zinag-3, m = 0.64 y Zinag-4, m = 0.83.

Teoricamente ¢l inicio de la region III superplastica tendria lugar a una rapidez de
deformacion del 9X107s™, debido a que a esta rapidez se alcanza la meseta tipica para esta
region. Sin embargo, a consecuencia del comportamiento de la aleacion Zinag-1 y 2, se
toma como caso general una sola pendiente para determinar el comportamiento de todas las

aleaciones en la regién I
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4.2.7. Ensayos de tension en funcion de la temperatura y el contenido de plata.

A continuacién sc analiza el comportamiento de la plata en funcién de la rapidez de
deformacion y de la temperatura, como consccuencia del analisis del apartado 4.2.6. Se
toma el criterio mas favorable cn cuanto al efecto de los tratamientos térmicos y el estado
Ofinal de comportamicnto superplastico de la aleacion a temperatura ambicnte. Por tal
motivo solamente se¢ rcalizaron cnsayos tomando en cuenta un parametro de suma
importancia: El tamafio de grano menor a 10 pm.

Esta caracteristica solo se presenta en las aleaciones que estan laminadas y que no

pasan por otro tratamiento térmico posterior.

4.2.7.1. Ensayo de tension de la aleacion Zinag-1 a 230°C.

En las figura 4.24 a y b. sc mucstra ¢l comportamiento a tensiéon de la aleacién Zinag-1 en
funcioén de:

a) La temperatura

b) La rapidez de deformacion.

Estas dos variables son controladas en los cuatro caso cvaluados por lo que la
composicidn cutectoide resultante de la combinacion del tercer elemento (Ag), también
influird en el desarrollo de la deformacion. 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 region superplasticas que estan definidas por la Region I,
como la region donde los esfuerzos son menores debido a la lenta rapidez de deformacion y
donde la microestructura y la temperatura juegan un papel importante debido a que el
clecto difusivo en las alcaciones provoca un deslizamicnto entre los granos permitiendo una
deformacion sin altos valores de esfuerzo.

En la Region II, se encuentra la rapidez de deformacién 6ptima en la cual el material
alcanza la mayor deformacion superplastica. Para este caso la aleacion alcanzé un maximo

del 750% de elongacion. Finalmente en la Region III, el material presenta un alto nivel de



esfuerzo a consecuencia que al realizar un deformacién en tan precipitado tiempo el
material intenta frenar esta deformacion oponiendo mayor resistencia[14,110-116 ].

Por otra parte, cn la figura 4.24a se tiene que a baja rapidez de deformacion la

aleacion tiene una deformacion de 230% que corresponde a los bajos valores de esfuerzo.
Por tal motivo la deformacion y los valores dcl esfuerzo siguen en aumento gradual hasta
llegar al punto maximo dc la deformacion. Después de que sucede este fendmeno, la
deformacion del material descicnde bruscamente pero, como se comenté anteriormente en
esta region la deformacion disminuye, pero los valores de esfuerzo contindan en aumento,
este hecho es causa fundamental de la rapidez de la deformacion que relaciona otros
mecanismos de deformacion que sc discutiran cn el capitulo V.
La figura 4.24c muestra la deformacion de las mucstras ensayadas a diferentes rapideces de
deformacion. En este caso es importante apreciar que la mayoria de las aleaciones
ensayadas muestra un ligero encuellamiento. Este comportamiento es mas notorio en las
alcaciones con la maxima deformacion. La secuencia de la fotografia csta relacionada de la
siguiente forma:

La probeta superior corresponde a la baja rapidez de deformacién que continta
hasta llegar a la ultima probeta con la mayor rapidez de deformacion. Esta composicion, y
particularmente la experimentacion a tension con esta temperatura, sirvidé para determinar
que la temperatura de homogenizacion del material tiene consecuencias graves en la
deformacion del material. Esto implica qﬁc es necesario mantener la muestra a la
temperatura deseada un tiempo mayor de 30 minutos, en ¢l caso contrario se observa que la
deformacién del material es inhomogénea. Como cjemplo pude citarse la probeta sefialada
con el nimero uno, que a pesar de que la rapidez de deformacion (9.5x10%™) no se
observa una deformacion con encucllamiento como en la mayoria de las probetas. Sin
embrago, este comportamiento esta atribuido a que dado el inicio del ensayo se realizé sin
previo calentamiento, por lo tanto el material presenta un mecanismo de deformacion por

efecto de la rapidez de deformacién y no por un efecto difusivo de inicio.
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Figura 4.24. Resultados de tension a 230°C de la aleacion Zinag-1 (izquierda). Foto que

esquematiza la deformacion real posterior al ensayo de tension (derecha).

En el caso nimero dos de la figura 4.24c. El comportamiento de deformacion es el

resultado de una mala homogenizacion en la temperatura de las mordazas. Esto implica que

al realizar la experimentacion no se tomo lectura de que ambas mordazas estuvieran a la

misma temperatura descada (230° C). Debido a esto entonces se tiene como resultado que

cl material fluye incoherentemente. En general, no cs cvidente que la alcacion tenga un

comportamiento menor a lo que sc reporta por Langdon [81], que con una aleacidon

cutectoide Zn-22%p.Al reporta deformaciones mayores a 3000%, o es el caso de otro

investigador como Caceres [106-109] que al modificar al cutectoide Zn-Al obtiene

deformaciones mayores a 2000%. Por otra parte los trabajos de Mohamed [110-113] con
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aleaciones Zn-Al modificado con impurczas también tienen deformaciones mayores a
2000%. Comparando los datos se pude establecer que, los resultados finales para esta
composicion en particular se debid tomar en cuenta el papel que juega la temperatura, de
igual forma encontrar la rapidez de deformacion dptima para la temperatura en la cual el
tercer elemento (Ag), tenga el mcjor comportamiento superplastico. Con este parametro
caracterizado entonces se mejoraran deformaciones que correspondan con lo reportado en

la literatura.
4.2.7.2. Ensayo de tension de la aleacion Zinag-2 a 230°C

De la figura 4.25b, se observa una distribucion coherente de la curva del tipo sigmoidal que
corresponde a la relacion esfuerzo con la deformacion del material. Esto implica que a baja
rapidez de deformacion da inicio el incremento del esfuerzo, que a su vez llega hasta su
limite superior de esfuerzo que sc relaciona con a la disminucién de la deformacion tan
precipitada debido a la elevada rapidez de deformacién. Este efecto no es comin en las
aleaciones Zn-22%p Al.

Generalmente la curva tipica estd definida por valores mas suaves de esfuerzo, es
decir, que la region superplastica II tiene valores con un indice de sensibilidad m = 0.5, que
a consccuencia de estos valores la region II tiende a ser mas evidente. Para nuestro caso se
determinaron valores ligeramente mas altos. Sin embargo, el comportamiento de las
aleaciones presentan un comportamiento denominado Alta Rapidez de Deformacion
Superplastica (ARDS), por lo cual no es de dudar que la plata juega un papel importante p
ara que este comportamicnto superplastico ocurra. Esta caracteristica en particular soporta
una ventaja relacionandolo con aleacioncs que solamente se basan en materiales biféasicos,
de esta forma esta caracteristica ¢s de gran ventaja y garantiza una mcjora mecanica.

En la curva 4.25a sc observa que cn la region IT (7x107%s™) la deformacién es muy
precipitada, ya que ocurre en un intervalo de deformacion muy rapido y que disminuye con
ese mismo incremento de tiempo (1x10™'s™). Si sc interpreta que este intervalo tan pequeiio
es efecto del tamafio de grano que relaciona que a microestructura de grano fino mayor es
la resistencia mecanica 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 estaran dadas por la
deformacion total del material influido principalmente por el diferente contenido de plata y

particularmente del refinamiento de grano en particular de cada caso.
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Figura 4.25. Resultados de tension a 230°C de la aleacién Zinag-2 (izquierda). Foto que

esquematiza la deformacion real posterior al ensayo de tension (derecha).

La figura 4.25¢. muestra cl excclente comportamicento superplastico para la aleacidon Zinag-
2 el cual se distinguc por una alta deformacion presente cn la regidon II superplastica.
Ademas, se muestra que en esta aleacion no se tiene un encuellamiento como el observado
en la figura 4.24c. Aqui solamente se¢ tiene una evidencia comin de un material

superplastico. En conclusion es importante notar que dada la experimentacion del
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comportamiento de la aleacion Zinag-2, cabe destacar quec aparentemente la
microestructura, la temperatura y la rapidez de deformacion dan origen a un material con

cxcelentes condiciones de trabajo.
4.2.7.3. Ensayo de tension de la aleacion Zinag-3 a 230°C.

En el andlisis de la figura 4.25a sc distingue claramente que existe un primer hucco de

Js1 a 1.5x10%") este hecho hace suponer que el

resultados experimentales (1x10
comportamiento en esta zona pucde ser semejante a las aleaciones anteriores (Zinag 1-2)
dado que los valores de esfuerzo se relacionan de igual forma a lo discutido anteriormente.
Tomando en cuenta esta suposicion puede deducirse que la ligera ausencia de alta
deformacion en esta alcacién se encuentra en el intervalo de 1.5x10%s™" a 9x10™%s™. Esto
explica el comportamiento de la aleacion en esta composicion, puesto a que no se puede
precisar que la disminucion presente de la deformacién sea producto de un tamaifio de grano
ligeramente mayor o sc decba a la composicion. La justificacion es clara, dado que el
comportamiento es comparativo con la aleacion Zinag-2. donde la curva de esfuerzo
(4.26b) tiene valores altos de esfucrzos para las tres regiones superplasticas, de tal modo
que el comportamiento a la deformacion y al esfuerzo es similar. Si tomamos en cuenta la
cantidad de plata que sc agrega al eutectoide Zn-Al, esto indica que en esta composicién no
hay evidencia de la fasc intermetalica AgZn; por lo cual el refinamiento de grano y los
mecanismos de deformacion tienen que ser los mismos. Al observar lo patrones de
difraccion de la scccion 4.2, se distingue que existc poca cvidencia de esta fase
intermetalica, por lo que se supone esta no afecta al comportamiento del material .

A continuacion cn la seccion 4.2.8. (cvolucion de la microestructura y R-x) se
discutird con mas detalle el efccto de la evolucién de la microestructura y los factores que
intervienen en la deformacion. Con base a esta discusion es también notable que los valores

de la rapidez de la deformacion corresponden al efecto de ARDS.
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Figura 4.26. Resultados de tension a 230°C de la aleacion Zinag-3 (izquierda). Foto que

esquematiza la deformacion real posterior al ensayo de tension (derecha).
4.2.7.4. Ensayo de tension de la aleacion Zinag-4 a 230°C.

En la figura 4.27a, se muestra ¢l comportamiento de la rapidez de deformacion de la
aleacion Zinag-4. En una composicion de 4.24%p. de plata se distingue un cambio
apreciable en la Region de baja deformacion superplastica (R-I). Este comportamicnto esta
relacionado con los trabajo de Boudelet [118-119] y principalmente con los modelos de
Nabarro —Herring [82-83]. Estc comportamiento se debe a que a la rapidez de 9X10%™ la
deformacion decac a un aparente régimen de esfuerzo que relaciona a la region

superplasticas cero. Este cambio apreciable esta definido por el efecto difusivo que
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caracteriza a este comportamicnto. Sin duda, este mecanismo da la posibilidad de afirmar
dicho comportamiento.

La relacién del mecanismo difusivo confirma el hecho de poder decir que este
comportamiento también podria estar definido por un esfuerzo umbral, pero si se relacionan
los valores obtenidos cn este trabajo y la explicacién que se da en torno a este fendmeno
Mukerjee [120-124 ], no existe la relacion a este mecanismo de deformacion. Sin embargo,
cslc comportamiento si csta rclacionado dircctamente a la influencia de la plata y
principalmente por el intermetalico AgZn;. Esta formacién afecta aparentemente a la
regiones no definidas en los trabajos reportados de superplasticidad. Por lo cual Boudelet
da la respuesta a cste problema de comportamiento dc csfucrzos para esta alcacién. Si se
analiza la figura 4.27b, sc distinguen al menos 4 regiones con distintos indices de

sensibilidad. Estas regioncs se definen por las siguiente tabla.

Region Intervalo en (s7) m
Cero 8x10™ 03.9
2x107
I 2x107 0.05
1x10™
11 1x10™ 0.45
1.3x10™
111 1.3x10" 0.02
4x10"

Tabla 4.4 Intervalos donde se efectian las regiones superplasticas.

La tabla 4.4, muestra los valores de las regiones superplasticas quc estan
determinadas por el método gcométrico de la pendiente (fig. 4.27b), de tal forma se tienen
valores en el indice dc scnsibilidad, lo cual corresponde a comportamicntos
microestructurales [118-119]. Sin embargo, ¢l andlisis del comportamiento esta ligado a la
microestructura del material, en particular, asi como la influencia de la plata para dicho

comportamiento. En la region II estan concentrados los valores de la maxima deformacion
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superplastica, esto indica que la fucrza que opone la aleacién a la deformacion tiene un
aumento sobre la misma rapidez de deformacion.

Este efecto en particular solamente sc observa en materiales ceramicos, al igual que la caida
brusca de los valores de deformacion [125]. En la region III interviencn las regiones
transitorias de II en las regiones tipicas de superplasticidad.

Finalmente se encuentra la region descrita por una regién III, donde la deformacion
del material es muy precipitada y los valores de esfuerzo son muy altos por lo que en esta
regién es facil de distinguir. Dado cstas circunstancias, ¢l comportamiento de la aleacion se
caracteriza solo por presentar datos semejantes a un material ceramico, pero en general su

excelente comportamiento superplastico lo caracterizara (ARDS).
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Figura 4.27. Resultados de tension a 230°C de la aleacion Zinag-4 (izquierda). Foto que

esquematiza la deformacion real posterior al ensayo de tension (derecha).
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En la figura 4.27c, sc aprecia un excelentc comportamiento a la deformacién, dado que las
muestras con mayor deformacion no sufren un encuellamiento, como el presentado por las
muestras de la aleacion Zinag-1.

De tal forma cl desarrollo de la alcacion en la deformacion tiene un comportamiento
coherente, es decir, a la temperatura de ensayo la deformacién de la aleaciones se estima a
una deformacién promedio del 1000%. Este valor es considerable partiendo del hecho que
se necesitaria desarrollar una analisis mas detallado en variacion de la temperatura y otro
medio de calentamiento con el fin de garantizar una deformacién mayor como lo
experimenta Langdon y colaboradores [12-13], de tal forma la deformacion del material

Zn-Al-Ag, cumple con ¢l objetivo planteado al inicio de este trabajo.

4.2.8. Analisis microestructural de las aleaciones.

En el presente apartado se describe el comportamiento microestructural de las aleaciones
después del ensayo a la tension, particularmente aquellas probetas que ticnen los valores
mas notables en rapidez de deformacion en las tres regiones superplasticas, tomando las
muestras que obtuvieron la mayor deformacion.

Para las figuras 4.28 (a, b y ¢) a la 4.39 (a, b,y c), es importante aclarar que la
microestructura que representa (a), es la region cercano al punto de sujecion de la mordaza,
(b), es la regién central de la muestra y finalmente (¢) es un lugar cercano al punto de la
fractura, una vez identificadas las zonas de analisis ahora nos concentraremos en detallar la

evolucién para cada region.

4.2.8.1. Region de baja deformacion superplastica (I)
De la figura 4.28a, sc observan los granos preferencialmente dirigidos en una orientacion
en funcién de la laminacion, debido a que al producirse la deformacion, la microestructura

sigue la migracion con esc sentido. Por tal motivo se presuponc que el comportamiento de
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la aleacion tiene una migracion direccional, determinado por el efecto difusivo que
corresponde a esta region en particular.

Siguiendo con el andlisis y observando la figura 4.28b. el comportamiento
micorestuctural de la aleacion estd evolucionando por una combinacion entre la matriz y la
deformacion de los granos de aluminio, es decir, que en esta micorestructura existe la
cvidencia de la migracion de los granos de aluminio inducidos por la deformacion ya que
en la region superior izquierda de la micrografia, se observa como se direcciona la zona de
granos finos para dar origen a la formacién de una separacién disgregada entre la matriz del
material y la fase de aluminio.

Esta caracteristica csta continuamente en ¢l comportamiento microestructural cn las
cuatro composiciones de las aleaciones, por lo que al identificar esta migracion definira el
mecanismo de la deformacion para entender el comportamiento mecanico que rige a la
aleacion como un material superplastico. Siguiendo con la descripcidn, la figura 4.28c,
confirma cl mecanismo de la dcformacion micorestructural, debido a que en cste arreglo se
observa que la morfologia y la posicién de microestructura se debid a que ¢l movimiento de
los granos esta en funcién de la matriz zinc y la fase «, y se encuentra en una separacién

homogénea dentro de la matriz.

Figura 4.28 a, b, y c. Evolucion microstructural en una muestra deformada en la minima

rapidez de deformacion (region 1) en la aleacion Zinag-1.

La evolucién del comportamiento microestructural de la aleacion Zinag-2 se puede
observar en la figura 4.29 (a, b y c). En cstas tres microestructuras se distingue la
orientacién inducida por la deformacion y la separacion de la fase de aluminio en funcién

de la posicion, es decir, el movimiento de los granos afectd la deformacion superplastica.
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Este fendmeno csta regulado por la separacion de las dos fases, actuando el zinc
como material de aporic de la deformacion. En estas tres microestructuras cs posible
identificar una aparente formacién de crecimicnto de grano en la combinacion de ambas
fases; esto es apreciable al comparar las microestructuras 4.29 b y c. Este crecimiento de
grano afecta principalmente en la deformacioén como se distingue en la figura 4.25a, ya que
si se compara ¢l porcentaje de deformacion cn la aleacion Zinag-1 de la figura 4.24a,

entonces se distingue un tasa menor de deformacion que esta por debajo del 200%.

Figura 4.29 a, b, y ¢ .Evolucion microstructural en una muestra deformada en la minima

rapidez de deformacion (region 1) en la aleacion Zinag-2.

En la figura 4.30a, sc observa uniformidad en la estructura. Esto es posible dado que las
zonas ricas de la fase de aluminio se encuentran en menor cantidad en comparacién con los
casos anteriores. Sin cmbargo, la fase o estd conglomerada en pequeiias colonias este
cfecto probablemente fuc provocado por efecto de la laminacion.

Con respecto a la micrografia es de gran ayuda para explicar el efecto de la plata en
funcidn al refinamiento de grano, ya que al comprarse con las figuras 4.30b vy c, se
distingue que a pesar de que existe una ligera orientacién preferencial inducida por la
deformacion del ensayo de tensidn, cl tamafio de grano se refina, es decir, disminuye la
estructura del tipo equiaxial y es mas homogénea. Esto es inducido por el efecto difusivo y
por ¢l tiempo que permancce cl material en homogenizacion dentro de la camara de
calentamiento en la maquina Instron. El comportamiento microestructural proporciona la
informacion necesaria para determinar que la composicion del material se ve afectado con
relacion al tercer aleante de la aleacion base culectoide, este comportamiento sc distinguc

cn la figura 4.25a.
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En la grafica se observa una disminucion de la deformaciéon comparado con las
aleaciones Zinag 1, 2 y 4, en las cuales a esta misma rapidez de deformacion los valores
son superiores al 150%. Esto se dcbe principalmente, como se¢ ha mencionado con

anterioridad, a la estructura inicial del material.

Figura 4.30 a, b, y c. Evolucién microstructural en una muestra deformada en la minima

rapidez de deformacion (region ) en la aleacion Zinag-3

De la figuras 431 a, b y ¢, de la aleacion Zinag-4 se distingue un evolucion
microestructural que confirma la hipdtesis plantcada con relacion al efecto del tercer
elemento aleante, es decir, que al aumentar ¢l porcentaje de la plata su efecto se verd
influenciado al refinamiento de grano, de tal forma que la alcacion mecanicamente tratada y
estructuralmente se verd mejorada.

La figura 4.31a, muestra un tamaino de grano mayor a 1 p , de igual forma no hay
evidencia del efecto inducido por el proceso de laminacion en la microestructura. Para esta
aleacion en particular se puede suponer que ¢l tratamiento termomecanico se ve
influenciado por la composicién. En la figura 4.30c se observa la formacién de fases o, que
aparecen con tonalidad oscura, y fase n que se observa mas clara, se distingue que, cl
comportamiento csta constituido por la deformacién plastica asociada a la evolucion
microestructural de la alcacién inducida por la temperatura de cnsayo y la rapidez de la
deformacion provocando una aparente estructura distribuida de manecra uniforme entre los
constituyentes. Sin embargo, es importante aclarar que dentro del arreglo microestructural
del tercer elemento (Ag), no existe la evidencia de la identificacion de la fase €, puesto que
dicha fase se encuentra disuelta como una mezcla de las fases o +n, pero que al observar

dicha microestructura (4.31c), el arreglo permanece dispersa la fase como en la

00



microestructura 4.31b, debido a que en esta zona de la aleacién la deformacién se
interrumpe, por lo que la evolucién de la deformacion se mantiene estable dado a que esta
evidencia da como resultado el final del deslizamiento entre las fases. El comportamiento
en la region I, se observa la evolucion de la microestructura este fendémeno dependera de la
maximo de la deformacion total del material, lo cual esta evidencia predice si ¢l material
tiene la posibilidad de poder fluir en cuanto a la deformacion dependiendo de el tiempo
inicial de homogenizacion antes de efectuar el ensayo mecéanico y también del excelente

tratamiento termomecanico.

Figura 4.31 a, b, y c. Evolucion microestructural en una muestra deformada en la minima

rapidez de deformacion (region I) en la aleacion Zinag-4

4.2.8.2. Analisis microestructural de las aleaciones en la Region 11

En esta seccion se cvaluaran las microestructuras que corresponden a tres zonas de las
probetas después del ensayo de tension, en donde solamente sec presentan las
microestructuras mas representativas de cada posicion, tomando en cuenta que las zonas

mas importantes son ambos cxtremos de la muestra cnsayada y el punto central de la

misma.

Figura 4.32 a, b, y c¢. Evolucion microestructural de la aleacion Zinag-1 en la maxima

deformacién (region II).
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En la figura 4.32a, se observa que la microestructura estd compuesta principalmente por
una estructura del tipo laminar con pequeflas cantidades de perlita. Con esta
microestructura sc esperaria que el comportamiento superpléstico no fuese satisfactorio, tal
como en la fig. 4.24, donde se observa que la deformacion maxima para este material se
encuentra aproximadamente en un 800%. A consecuencia de su microestructura que no
corresponde a las caracteristicas de un material superplastico. El efecto esta relacionado a
una recristalizacion estructura del tipo equiaxial, rompicendo la cstructura laminar perlitico
de inicio, esto también corresponde al favorable deslizamiento de granos influido
esencialmente por la optima rapidez de deformacion que ayuda al mecanismo de la
deformacion, esto sc distingue claramente cn la figura 4.32b.

La evolucién microestructural consiste en una morfologia no homogénea ( fig. 4.32¢), en la
cual los granos de la fase a sc alinean formando un aparente bloqueo de deslizamiento
entre los granos de la fase 1, por lo cual este efecto impide la deformacion del material; a
su vez dentro de la fasc m, se observa que existe en el interior una pequeiia fase retenida
laminar, que no tuvo la oportunidad de disolverse en la deformacion a consecuencia del
ensayo de tension.

En resumen el comportamiento del material y el comportamiento mecanico de esta
aleacion en particular sc definc a consecuencia de la estructura inicial que da como
resultado la deformacion superpldstica no sea la esperada segin lo reportado en la literatura
[1-4,12-13,105-109], donde la deformacion 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 tension de
cualquier material, es pertinente realizar una caracterizacion microestructural y después del

proceso termomecanico verificar sus condiciones microestructurales.
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Figura 4.33 a, b, y ¢ .Evolucion microestructural de la aleacion Zinag-2 en la maxima

deformacion (region II).
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En la figura 4.33 (a, b y ¢) sec presenta la secuencia de microestructuras de la aleacion
Zinag-2, que esta constituida principalmente de particulas de las fases o y 1 . Para este caso
tiene la particular caracteristica de un material homogéneo donde el tamafio de grano es
menor a Spu , y al no haber una orientacion preferencial se tiene un excelente
comportamiento a la deformacion. De esta manera en la evolucion microestructural no se
observa un cambio estructural como consecuencia de la deformacién plastica asociada a la
deformacion (figura 4. 33b), cs decir, que la distorsion a razon del cambio plastico del
material no es tan fuertc como los analizados con anterioridad en la region 1. Si se compara
la secuencia de esta evolucion para esta aleacion en particular, la microestructura de la
figura 4.33c, se aprecia que la estructura final de la deformacién cn la zona cercana a la
fractura tiene una recristalizacion a la cual el tamaiio de grano se refina por la deformacién
del material y la precipitada rapidez de deformacion.

Es probable que este comportamiento de flujo plastico, sea consecuencia de la

composicion y a las variables del ensayo de tension.

Figura 4.34 a, b, y c. Evolucion microestructural de la aleacion Zinag-3 en la maxima

deformacion (region 1)

En la figura 4.34 a, b y ¢, se aprecia la secuencia de microestructuras de la aleacion Zinag-
3 de la cual sc identifica ¢l desarrollo de la transformacion microestructural ante la
deformacion. Esta cvolucion estd determinada por granos cquiaxiales ( fig. 4.34a) los
cuales, al sufrir el desarrollo de la tension (fig. 4.34b), toman una direccidn transversal en
funcién de la deformacion.

Aparentemente cste deslizamiento de granos inducidos por la tensiéon aumenta el
crecimiento de la fase n y produce la separacion entre los granos de la fase o. Este

fendmeno de crecimiento de grano es producido aparentemente por el efecto de la
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deformacién y la temperatura, ademas del mecanismo de difusién. Este tltimo hace que en
la region intermedia del material deformado se observe la direccion preferencial debido a la
inherente deformacion a la tension, asi que en la microestructura final (fig. 4.34c) en el
area cercana a la mordaza, se tienen conglomerados de la fase o que siguen a la direccién
de la deformacidn. En este caso particular, la separacion de las fases no esta dispersa como
se observara en casos subsecuentes de la region III superpléstica.

Este cfecto se puede explicar en funcion de que el material tuvo la oportunidad de
desarrollar mayor deformacion dado que la estructura que se distingue es propiamente la de
un material con baja deformacion, es por esta circunstancia que la caida de la deformacién
en funcion de la composicion no tiene una correlacion superplastica, pero esta evidencia
determina que el material puede deformarse un porcentaje mayor del obtenido;
relacionando asi una deformacion en funcién de la cantidad de plata adicionada en el

cutectoide Zn-Al.
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Figura 4.35 a, b, y c. Evolucion microestructural de la aleacion Zinag-4 en la maxima

deformacion (region II).

En la figura 4.35 (a, b y ¢), se muestra ¢l comportamiento microestructural a la deformacion
de la aleacion Zinag-4. Si sc compara con la aleaciéon Zinag-1 en la misma region Il
superplastica, puede obscrvarse que ambas tienen una misma evolucion que esta en funcion
del material de inicio con el que sc efectuaron los ensayos de tensidn. En las figuras 4.32a y
4.35a, inicialmente se tiene una estructura del tipo perlitica, con regiones laminares, la
diferencia y probable explicacion del fendmeno de la deformaciéon con relacidon a ambas
aleaciones depende considerablemente del refinamiento del grano.

En la figura 4.35a, estc refinamiento es atribuido principalmente a la adicién de la

plata que probablemente ayude a la modificacién de la microestructura, esto no se observa

103



en la formacion del intermetalico (AgZn;). El desarrollo microestructural para esta
composicion es comparable, de acucrdo al porcentaje de la deformacidn, con la aleaciéon
Zinag-2. Dicha comparacién corresponde a la disminucién del grano en la region cercana a
la fractura mientras que en las alcaciones Zinag-1 y Zinag-3, para esta region superplastica
el fendmeno no se cfectiia. Esto demuestra que la influencia de la plata esta asociada
principalmente con el porcentaje de la deformacion, con la disminucién del tamaiio de

grano, asi como con ¢l comportamicnto mecanico.

4.2.8.3. Analisis microestructural de las aleaciones en la Region I11.

Figura 4.36 a, b, y c. Evolucion microestructural de la aleacion Zinag-1 en la maxima

rapidez de deformacion (region III).

En las figuras 4.36 (a, b y ¢) sc presenta una secuencia de micrografias de la aleacidon
Zinag-1 después del ensayo de tension a la temperatura de ensayo de 230°C. En esta
secuencia sc observa en primer término (fig. 4.36a) una estructura donde se localizan
principalmente regiones donde las fascs de aluminio, se localiza en forma de una laguna
Esta falta de homogenizacion de la estructura es debido al mal proceso de laminacion, Sin
embrago, en la microestructura de la alcaciéon cn su segunda fase (4.36b), se observa una
homogenicidad de la estructura granular, cfecto de la alta rapidez de deformacion del
material y de la energia del material.

En este caso la fase primaria o se dispersa manteniendo a la matriz 1. En la tercera
etapa del material al término de la deformacion se distingue una gran dispersion y

crecimiento en los granos de la fase a. En la Figura 4.36¢c se observa que, dada la
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resistencia que opone ¢l material a la deformacion y la rapidez de deformacién con la que

se realizo el ensayo, la fase 1 esta en direccion de la deformacidn, mientras que la fase

sigue recristalizando propiciando un aumento en el tamafio del grano.

Figura. 4.37 a, b, y c. Evolucion microestructural de la aleacion Zinag-2 en la maxima
rapidez de deformacion (region I1I).
En la Figura 4.37a, se¢ observa una cstructura de grano fino, asi como una aparentc
formacion estable de ambas fases (ot y 17). Al observar la cstructura deformada en la region
central de la muestra s¢ ve que la microestructura tiene una separacion de ambas fases
inducida por la precipitada deformacion del material. Por otro lado, en la region central
(fig. 4.37b) se observa una region en la cual se mantiene la estructura fina, y donde existe
una direccion preferencial de la deformacion de la fase a. Ademds se distingue el
comportamiento de la aleacién en la posicion de la ruptura de la muestra en la cual al
observar la microestructura se aprecian estrias dentro de la fase n. Esto aparentemente esta
asociado con la concentracion de esfuerzos internos dentro de esta fase, producto de la
deformacién y la temperatura que afecta fuertemente a la plasticidad del material. Esta
claro que la direccion de los esfuerzos internos observados llevan la direccion de la
deformacion, a consecuencia dec esta recristalizacion es importante aclarar que aumenta el

tamaifio de grano por deformacion.
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Figura. 4.38 a, b, y c. Evolucion microestructural de la aleacion Zinag-3 en la maxima

rapidez de deformacion (region I11).

En la Figura 4.38a, sc observa la microestructura de la aleacién Zinag-3, de grano fino con
una orientacion preferencial inducida por efecto de laminacion. La direccidn csta seiialada
con el fin de demostrar este notorio efecto que ocasiona ciertos problemas en ¢l ensayo de
tension, particularmente al comparar la curva de esfuerzo deformacion de esta aleacion con
las aleaciones Zinagl, 2 y 4, en donde la deformacion promedio es mayor del 100%,
mientras que en este caso sc¢ alcanza un promedio del 50% de deformacidn, consecuencia
de la textura del material y de la evolucion a la deformaciéon. En la figura 4.38b, no existe
una estructura homogénca del material, este efecto de acuerdo a lo que se ha estado
analizando, pone de manifiesto que dada una estructura inhomogénca ¢l material requiere
mas tiempo para poder mantener una recristalizacion y para que éste a su vez tenga un
mecanismo de deformacion inducido por la difusion. 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

ligcramcntc la orientacion de la deformacion que a su vez es homogénea en las dos fases.

ERG 2 AN
{-'.‘Qv. _

ngura 4. 39u b, yec. Evofucson microestructural de fu aleacion Zmag-4 en la maxima

rapidez de deformacion (region I).
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En la figura 4.39 (a, b y c) se presenta la estructura obscrvada después del ensayo de
tension de la aleacion Zinag-4, en estos casos s¢ analiza como evoluciona la estructura a
través de la longitud de la deformacion obteniendo una estructura disgregada con aspecto
granular producto de la defragmentacion de las dos fases a y 1. En este caso en particular y
dado que la comparacion del tercer elemento es mayor, se distingue una coloracién dentro
de la fase ) de tipo grisiceo, la cual se presume es la aparicion de la fasc €.

De igual forma, al observar la evolucién de la microestructura es importante decir
que existe, como en los casos anteriores, la dispersion de ambas fases y el crecimiento de
grano inducido por la deformacién y el efecto difusivo. En general el efecto de la
composicion en las cuatro aleaciones en cstudio es semejante, pero el comportamicnto se
distingue principalmente por cl efecto termomecanico del material de inicio para cada
aleacion. Este analisis es importante para poder establecer el efecto de la deformacién en

funcién de la temperatura.

4.2.9. Analisis de rayos-X en la aleacion Zinag-1 de las regiones I, 11 y III.

La figura 4.40, presenta los difractogramas obtenidos al analizar las tres regiones
superplasticas. Las fases presentes que sc distinguen en las tres regiones son principalmente
las fases o y 1 que corresponden principalmente a las soluciones sélidas de aluminio y
zinc. En ningan caso se observa la formacién del intermetalico €. Con el objeto de facilitar
la visualizacién de las fases presentes en los difractogramas de las aleaciones Zinag 1 y
Zinag 2, se resumen cstos resultados en la tabla 4.5. Para ambas aleaciones se obticne el
mismo comportamicnto en los difractogramas, esta caracteristica en ambas aleaciones
depende basicamente en la composicidn, esto es determinante ya que no cxiste la aparicion

de la fase €.

De acuerdo a lo anterior se distingue en el patron de difraccion de la aleacion Zinag-1, que
el comportamiento a la deformacién y comparados con los analizados en el apartado 4.2.1.
de la misma aleaciéon antes de la deformacioén se tienen que existe un intercambio en la

intensidad de la fase 1, para la reflexion (002): 20=36.44, este fendmeno esta relacionado
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principalmente a la nueva orientacion inducido por la deformacion que es visible al

comparar dichos difractogramas.

Fase d(/"{ ) 20 I k1

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 Posiciones de los picos de las fases identificadas en las tres regiones

superplasticas.

Otro aspecto que influye en la diferencia de intensidad de picos de difraccion es la
orientacion de la muestra al momento de realizar el andlisis, este efecto cs poco probable a

consccuencia de que el comportamiento sc presenta en todos los casos.

Esto es determinante cn relacion a la distribucidn de las fases en las regiones analizadas
esta en funcion de determinar si existia un cfecto secundario relacionando con el cambio o
aparicion de una nueva fase cfecto de la deformacién en algun punto del ensayo a la
tension. Sin embargo la hipdtesis experimental confirma que el deslizamiento de la
deformacion solamente actuard en funcion del deslizamiento en la matriz de la aleacion y

una direccion preferencial en la fase 1.
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Figura 4.40. Difractogramas de las tres regiones superplasticas de la aleacion Zinag-1.

4.2.10. Analisis de rayos-X en la aleacion Zinag-2 de las regiones I, II y 1IL

Tomando como condicién dirccta al comportamiento de la deformacion en funcidn de las
fases presentes que definen al material de ensayo, se tienc que en el difractograma
mostrado a continuacion (fig. 4.41), representa semejante comportamiento analizado en la
aleacién Zinag-1, dado que las condiciones de ensayo y la deformacion del material
presenta ¢l mismo intercambio de intensidad de la fase (n), por lo cual las fases presentes
en csta composicion no afecta de manera importante, es decir no existe la aparicion de una
nueva fase relacionado a la temperatura y la deformacion, salvo la condicién que la
intensidad del pico de la fase n, en las regiones 1 y 1, es mayor, este cfecto se ve reflejado

en la disminucion gradual del pico de la fase 1, para la reflexion (101): 20=43,34.
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El efecto para la disminucion e intercambio de intensidades aparentemente es un

comportamiento proporcional en funcién de la composicion y consecuencia de la técnica.
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Figura 4.41. Difractogramas de las tres regiones superplasticas de la aleacion Zinag-2.
4.2.11. Analisis de rayos-X en Ia aleacion Zinag-3 de las regiones I, 11 y I11.

La interpretacion de los difractogramas de las tres regiones superplasticas dan mucstra que
a pesar de la diferente permanencia en tiempo a que fuc sometido el material las fases de
las cuatro composiciones se¢ mantienen estables, ademas es importante notar que en los dos
casos anteriores y en particular en esta composicion no s¢ observa alguna desviacion de las
reflexiones hacia angulos de difraccion menores, es decir distancias interplanares mayores,
lo que indica que la red cristalina de estas fases no sufre una expansion fuerte con el

incremento de la temperatura.
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Resumiendo el comportamiento del cambio de intensidades para la reflexién en los planos
(002) disminuye en intensidad mientras que la reflexién de los planos (101) aumenta. Se
traduce principalmentc que la fase 1 a la temperatura de cnsayo a la que se realizd la
tension del material csta fase, esta en un proceso de crecimiento de grano por medio del

cual los planos (101) quedan orientados de manera preferencial para la difraccion.
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Figura 4.42. Difractogramas de las tres regiones superpldsticas de la aleacion Zinag-3.
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4.2.12Anailisis de rayos-X en la aleacion Zinag-4 de las regiones 1, II y I11.

En la tabla 4.6. se muestran los cambios de la aparicion de la fasc €, que se encuentra en
mayor proporcion en los tres estados de la deformacion. De acuerdo a la tabla 4.5., cs
importante hacer notar que los angulos de incidencia para las fases a y n, se mantienen. Sin
embrago, ¢l incremento de la intensidad de la fase 1, para la reflexion (002): 20=36.44, no
evoluciona. Esto define que la adicion de la plata en ¢l comportamiento a la deformacién y
en funcién de la temperatura en esta fase 1, no permite el crecimiento de grano por medio

del cual los planos (101) sc mantienen en su misma orientacion de manera preferencial para

la difraccion.

Fase D 20 Ik [
Zn 2.43 36.92 002
Al 2.33 38.59 111

AgZn; 2.18 41.29 112
AgZn; 212 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 composicion se tiene la cxistencia de la fase €, como se comentd con
anterioridad, manteniendo las caracteristicas de las fases antes de la deformacion del
material y al variar los tratamientos térmicos que s¢ obscrvaron en la scceion 4.2.1.
Aparentemente para esta composicion las fases estdan en su estado mas cstable, de acuerdo a
los difractogramas que se analizaron para dicha caracterizacion (fig.4.43).

De manera que la deformacién del material a sus diferente rapideces de deformacién no
afecta, en funcion principalmente de las fases presentc y por lo cual la evolucion de la

deformacién se establece que la plata fundamentalmente no distorsiona a la red cristalina.
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Figura 4.43. Difractogramas de las tres regiones superplasticas de la aleacion Zinag-4.
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4.2.13. Resultados fractograficos 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° C a tension (figs. 4.44 - 4.55). Las
fractografias mostradas cstan agrupadas dc la siguiente forma. Primero: Aleaciones Zinag
(1, 2, 3 y 4), de la region de baja rapidez de deformacion (RI). Segundo: Alcaciones Zinag
(1, 2, 3 y4), dc la regién superplastica (RII). Tercero: Alcaciones Zinag (1, 2, 3 y 4), dc alta
rapidez de deformacion(RII). Al pie de cada fractografia se describe el tipo de fractura, y
el mecanismo presente para cada composicion en funcion de su rapidez de deformacién. En
la tabla 4.2, sc presenta la numeracion de cada una de las fractografias, alcacion y

mecanismo de fractura.

Region 1

Namero de Figura Alcacion Mecanismo de Fractura
4.43 Zinag-1 Descohesion transgranular
4.44 Zinag-2 Exfoliacidon
4.45 Zinag-3 Intergranular
4.46 Zinag-4 Exfoliacion

Region 11
4.47 Zinag-1 Cavitacion Intergranular
4.48 Zinag-2 Intergranular
4.49 Zinag-3 Intergranular
4,50 Znag-4 Intergranular
Region 111
4.51 Zinag-1 Hoyuclos/Ductil
4.52 Zinag-2 Hoyuclos / Ductil
4.53 Zinag-3 Descohesion transgranular
4.54 Zinag-4 Exfoliacién

Tabla 4.2. Numeracion de las figuras, de acuerdo a su rapidez de deformacion y tipo de

aleacion.
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Figura 4.44. Fractografia de la muestra de la Region I de la aleacidon Zinag-1. Tipo de
fractura: La aleacion muestra una descohesion transgranular inducida por los bajos valores
de esfuerzo, asi mismo, se observan cavidades intergranulares. La baja deformacion del

material estd asociada principalmente por estos mecanismos de fractura.

115



Figura 4.45. Fractografia de la muestra de la Region I de la aleacidon Zinag-2. Tipo de
fractura: La zona enmarcada esta definida por cuasi-cxfoliacion intergranular conectado
principalmente con la deformacion sufrida en el material. Esta formacién topografica tiene
su origen principalmente por la permanencia del ensayo de tension y los movimientos
intergranulares en el mecanismo de la deformacion para esta region superplatica. En
conjunto es visible la ductilidad del material por la densidad de hoyuelos en toda ¢l arca de

la fractura.

Figura 4.46. Fractografia dec la muestra de la Region I de la aleacién Zinag-3. Tipo de
Fractura: Zona “A” se mucstra a la izquicrda el origen de la fractura intergranular, mientras
quc a la derecha se ubica la propagacion de la fractura y ¢l desgarramiento intergranular. En
esta fractografias se determina la evidencia de la fase AgZn; (), en forma de pequeiias
particulas esféricas dispersas en la fractura. Sin embrago no se distinguc a esta composicion
y rapidez de deformacion una fractura con hoyuelos (dimples), lo cual es un indicador de la

baja ductilidad del material.
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Figura 4.47. Fractografia de la muestra de la Region I de la aleaciéon Zinag-4. Tipo de
Fractura: Cuasi-exfoliacion con una combinacién mayoritaria dispersion de hoyuelos,

donde cabe resaltar la profundidad de dichos hoyuclos.
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Figura 4.48. Fractografia de la muestra en la Regiéon II de la aleacién Zinag-1. La
formacion de los contornos irregulares de fractura son tipicos de los materiales
superplasticos [126-127]. De igual forma es importante observar la formacion de pequefios

hoyuelos alrededor de las grandes cavidades intergranulares inducidas por la gran
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ductilidad del material. De acuerdo a la composicion y al analisis topografico es evidente

que no existe la formacion de la fase €, en ninguna de las fronteras del grano .

20kU . X2,588  18wm, ' JESM-5908LU

Figura 4.49. Fractografia de la muestra en la Region II de la aleacion Zinag-2. Tipo de
fractura: (A) Muestra un mecanismo de cxfoliacién, mientras que en la zona rectangular se
distingue una porcién importante de microgrictas intergranulares. Por otra partc en ¢l
octagono se puede observar el origen de la formacion de pequeiias inclusiones de la fase
(AgZns;). El conjunto de la fractura consiste en un arreglo de mecanismos regulares por la

alta deformacion superplastica y la rapidez con que los esfuerzos actian precipitadamente.
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Figura 4.50. Fractografia de la muestra cn la Region II de la aleacién Zinag-3. El tipo de
fractura representa hoyuelos intergranulares (A), por otra parte es notoria la evidencia de
clivaje (B), en la seccion (C) se muestra la combinacion del inicio de la propagacion de la

ruptura intergranular formando una fractura de exfoliacion intragranular.

Figura 4.51. Fractografia de la muestra en la Regién II de la aleacion Zinag-4. Se distingue
el mecanismo de la fractura en funcidén de la evolucién intergranular que determina la

ductilidad del material a deformase, de igual forma la densidad de micro — hoyuclos y
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macro-hoyuclos definen el comportamiento a la fractura presentando una clasica formacion

superplastica a la fractura.

Figura 4.52. Fractografia de la muestra Zinag-1, que corresponde a la Region II1. El tipo de
fractura es del tipo ductil, y es importante resaltar que el mecanismo de deformacién esta
determinado por la separacién localizada en un limite de grano, que da como resultado la
formacion de pequefios micro-hoyuelos. Este mecanismo permite que exista la formacién y

crecimiento de cavidades en funcién de la rapidez de deformacion.
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Figura 4.53. Fractografia de la muestra Zinag-2, que corresponde a la Regién III. Se
presenta una dispersion de hoyuelos. Sin embargo, la superficie total se distingue por tener
diferentes niveles de repeticiones transgranulares que son causadas por el mecanismo de

exfoliacién y cuasi-exfoliacion.

Figura 4.54. Fractogralia de la muestra Zinag-3, que corresponde a la Region III. El
conjunto de la fractura revela la formacion de hoyuelos con elongacion transversal.

El mecanismo de la elongacion es del tipo exfoliacion. En la seccion “A” se observan
estrias de deformacion orientadas a la region de fractura granular. B. Ademas de la

contaminacion de la muestra por transporte.



Figura 4.55. Fractografia de la muestra Zinag-4, que corresponde a la Regién III. Fractura
del tipo intergranular con una gran densidad de hoyuelos con una combinacién de cuasi-
exfoliacion. La deformacion de las porosidades son producto de la ruptura intergranular

debido al esfuerzo plastico y a la separacion localizada entre las fronteras de grano.
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4.6. Analisis del comportamiento de las aleaciones Zinag en un medio corrosivo NaCl.

El comportamiento electroquimico de corrosion de las aleaciones Zinag se analizan por el
método de la extrapolacion de Tafel descrito en la scccion 3.14.2. Los resultados sc
presentan en la figura 4.56.

Las mediciones de polarizacion potenciodinamicas relacionan el

comportamiento de las cuatro aleaciones en estudio. Sin embargo, al exponer las aleaciones
a la atmosfera existe una formacion inherente de una capa de Al,Os transparente y aislante
que protege a las aleaciones de los mecanismos de la corrosién atmosférica, esto de acuerdo
a lo descrito por M. Flores [129]. El efecto de la plata en cada composicion de las
aleaciones Zinag contribuye a csta proteccion manteniendo a la aleacién con una apariencia
grisacea constante en funcion del tiempo semcjante a la del aluminio. En contraste este
efecto no ocurre en aleaciones comerciales Zn-Al-Cu debido a que su color es plomizo al
transcurrir el tiempo.
Por otra parte, al introducir las muestras al electrolito, la capa protectora de Al,O; tiende a
perder sus propiedades iniciando picaduras, esto se cfecto se relaciona de acuerdo al
contenido de plata para cada ensayo. Este cfecto se analiza con mas detalle en el apartado
3.6.3. en el cual se estudia ¢l comportamiento microestructural asi como la funcién de la
picadura en las aleaciones al perforarse. El comportamicnto de la capa protectora funciona
basicamente como en ¢l principio permeable, donde inicia la corrosion de estas aleaciones
en este medio corrosivo, 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
corrosion en condiciones de inmersion sin polarizacion, como sucede en la practica, pero en
este caso dadas las condiciones experimentales ¢l material se fuerza a sufrir una corrosion.

La funcién del contenido de la plata en ¢l ensayo de corrosion, determina
que a mayor contenido de este tercer elemento su comportamiento varia en comparacion a
la alecacion base Zn-Al. La tendencia a la corrosion tiene un comportamiento menos noble
como se observa en la figura 4.55. De csta forma se una fuerte activacién puede distinguir
que todas las muestras inician la parte catdédica (-1630mV) con u oxidacion. Pasado un
tiempo corto todas las aleaciones sc pasiva en su superficie y se inicia la reduccion de

corriente conforme se hace mas anddico ¢l potencial.
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La corriente de la parte anddica es mayor para las aleaciones con mayor contenido de plata
excepto para la aleacion Zinag-2 que presenit: menor corricnte anddica de todas incluyendo
también a la aleacion Zinag-1. El potcnciai de corrosion de las aleaciones Zinagl y 2 (-
1080mV) es mas noble que cn las alcaciones Zinag 3 v 4 y es mas cercano al potencial de

reposo £, lo cual indica que hubo menos caimbios superficiales durante la polarizacién

anodica.
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Figura 4.56 Cwrva de Tujel, rarva lus aleaciones Zinag.

En la region catddica de las aleacioncs (de i, bacia potenciales menos negativos) se
observa que las muesiras Zinag 1 y 2 ticuzi ui coraportamiento similar y aliededer ae 3.10
LA de corriente de corrosion y por ufra parie las alcaciones Zinag 3 y 4 tlcncu-los
siguientes valores 40 y 60 pA dc corrienie fo cudd hace suponer que fas imuestras de menor

cantidad de piata se ¢otroen menos. T



En la figura 4.57 se presentan la cvolucion temporal de libre potencial de corrosién
de cada.dleacion en estudio, de este formu sc aprecia qlqc el inicio del potencial se
encuentra en el intervalo de =995 a -10051V, a (érmico de z%brokinmdanmnte 60 minutos:
Las aleaciones que mantienén mas nobles son las alcaciones Z,inlag 1'y2;en COllil:ale los
potenciales de las alcaciones Zinag 3 y 4 decrecen hasta alcanzar un valor de-pisivacion
cercano a’'los —1015mV, para todos los casos la pasivacion de las aleaciones no alcanza y

regresa al valor de potencial de inicio.
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Figura 4.57. Cambio de potenciai de coirosion de las aleaciones Zinag

Para calcular la relacion entre la velocidad de cerrosion de las aleaciones e importante

analizar la laib!a 4.3 donde sc presentan los principales pardmetros obtenidos de ja cinética

' clectroquimica, es decir, la velocidad de comrosidn es mayor en la aleacion Zing-4 con

mayor contetido de plata y este comporiariierto va en disminucidn principalmente por la
menor adicidn de la plata. -

Esta velociddd de corrosion en 4 aleacion Zinag-2 se estabiliza y esto por el efecto

de Ja polanzacion de dicho material, por lo cual a csta composicion el material ticne una



resistencia importante en cuanto a las otras tres aleaciones en estudio, por lo cual es notable

tomar en cuenta este valor para futuras aplicaciones del material al ser utilizado como.un

material estructural en medios corrosivos. En consecuencia, la aleacién Zinag-2 puede

calificarse como una -aleacién con buena resistencia a la corrosion, si esta se compara,con

aleaciones - Zn-Al-Cu, tomando en consideracién  que ¢l valor investigado para una

concentracion de NaCl a 3% es de 0.15 y 0.30 mm/aiio[ 128 ].

Zinag-1 Zinag-2 Zinag-3 Zinag-4 Densidad | Peso Peso
Atomico Eq.
Zn 77,43 77,04 76,17 74,54 7,14 65,37 32,85
Al 27,04 21,93 21,08 21,21 24 26,9815 8,9938
Ag 0,5 1 2,14 4,24 10,5 107,87 107,87
T 1,00E-04 1,00E-05 3,16E-05 7,89E-03
(Alem®)
Densidad | 6,197766 6,248598 6,311082 6,340026
Tedrica
(gr!cm")
Peso 13,943289 14,0189387 | 14,1528131 | 15,6907573
equivalente
(PE)
N= 0,34536587 [ 0,35624003 0,37044733 | 0,41652891
Eqg/mol
Vel. Corrosion | 0,62582081 0,21287893 |2,28075905 | 138,116448

mnv/ano

Tabla 4.3. Resultados del analisis de la curva de Tafel.

3.6.2. Caracterizacion microestructural por las técnicas de SEM y AFM de las

aleaciones Zinag.

Las microcstructuras de la figura 4.58, presentan el comportamiento a la corrosion de las

cuatro composiciones y naturalmente la formacién de la picadura entre las dendritas y la

matriz, recordando que el estado de las aleaciones fue del tipo dendritico (estructura tipica

de fundicion). Por lo cual, dado el efccto corrosivo interdendritico es notorio que en las

aleaciones Zinag 1, 3 y 4 existe mayor aumento entre la propagacién de la picadura
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inducido por el propio ensayo. Sin embargo, con esta cvaluacion microestructural se
comprucba que la tasa de corrosiéon disminuye aparentemente en estas aleaciones
mencionadas, mientras que en la aleacion Zinag-2 muestra una menor cantidad de picadura

interdendritica

b

» A
0 fatactate o440

¢)Zinag-3 d)Zinag-4
Figura 4.58. Microestructuras de las aleaciones Zinag, después del ensayo de corrosion.

De acuerdo al comportamicnto microestructural de las alcaciones es importante determinar
el tipo de textura que presenta las aleaciones cn estudio, con el fin de comprobar la posible
evoluciéon y comportamiento de la picadura, por medio de la técnica de Microscopia de
Fuerza Atomica.
En las figuras 4.59, 60, 61 y 62, (a, b, ¢ y d) respectivamente, se muestran las

imagenes de los potenciales atdmicos por ¢l método de Tapin, en el cual se presenta:

a) La imagen de fase,

b) Topografia,

c¢) Topografia cn tercera dimension y

d) Perfilometria.
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Para cada aleacion se analiza ¢l comportamicnto a la picadura después de haber concluido
el ensayo de corrosion, dada cstas condiciones es importante definir que para cada caso se
tomaron analisis en sitios en los cuales tenia mayor representatividad a la picadura y que
pudiera definir el comportamicnto. De esta manera se definen rangos de medicion menores

de5p
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Figura 4.59. a) Analisis de fase b) analisis de topografia c¢) analisis en 3D de la topografia

v d) perfilometria de la aleacion Zinag-1 después de la corrosion.
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En la figura 4.59a. Se muestra el comportamiento de la picadura en el andlisis de fase en
este caso la regién de la picadura intragranular que, de acuerdo a la escala de la
profundidad de la picadura se aproxima a 600nm, por lo cual esto es mas visible en la
figura 4.59c que representa la figura en tres dimensiones en la cual se distinguen los
relieves producidos por ¢l efecto de la corrosion.

De igual forma la topografia que se ticne en la figura 4.59b, representa una formacion de la
region donde se encucntra solamente una estructura cn la cual ¢l fendmeno de la corrosion
tuvo lugar en pequeiias zonas puntuales, esto se distingue a la escala lateral ¢l nivel de
colores que muestra la propia imagen. Esto arroja como resultado que la picadura que se
presenté en esta composicion cs suave pero ligeramente agresiva en la superficic de la

muestra.
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Figura 4.60. a) Analisis de fase b) analisis de topografia ¢) andlisis en 3D de la topografia

y d) perfilometria de la aleacion Zinag-2 después de la corrosion.
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La figura 4.60. muestra ¢l comportamicnto de la aleacion Zinag-2. Al comparar el
comportamiento de la picadura en la serie de analisis donde cabe destacar que ¢l fendmeno
electroquimico producido e¢s de menor cantidad, tomando en consideracion la escala que se
mucstra en cada analisis. Por otro lado, cn la topografia en tres dimensiones (fig. 4.60c), los
relieves mostrados presentan clevaciones mds pronunciadas. En este caso los relieves son
consecuencia principalmente por el dafio causado por las paredes de la picadura y no
depende de la profundidad del dano clectroquimico. El andlisis de la perfilometria (fig.
4.60d) confirma la suposicion 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), sc observa

una corrosion suave sin agresion cn picaduras visibles.

090

Figura 4.61. a) Andlisis de fase b) analisis de topografia ¢) analisis en 3D de la topografia

y d) perfilometria de la aleacion Zinag-3 después de la corrosion.



La figura 4.61. muestra cl analisis de la alcacion Zinag-3, cstd presenta una picadura de
profundidad en el extremo superior derccho del andlisis de topografia (fig. 4.61b). La
imagen muestra que cl area total analizada no corresponde a una picadura agresiva como se
esperaria (fig.4.58c), esto muestra que la corrosién potenciodinamica aplicada a esta
composicion solamente se presenta cn el interior de la fractura intergranular, de tal forma sc
tiene que a razén del drea analizada sc determina que: La fase de cada grano de la
composicion es resistente al ataque agresivo. Sin embargo, la imagen de fase muestra que el
arreglo estructuctural ayuda a definir el comportamicento del grano fino formado por la
adicion del tercer elemento. De igual manera es interesante determinar que en el andlisis de
perfiliometria (fig. 4.61d), no cxiste una variacidén importante en funcion de la profundidad
de picadura en el interior del grano, ya que como se discutié con anterioridad el material
tiene su evolucion a la corrosiéon de forma intergranular inducido principalmente por la

estructura y en funcion de la capa pasivante que se encuentra a esta composicion.
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Figura 4.62. a) Andlisis de fase b) andlisis de topografia ¢) andlisis en 3D de la topografia

y d) perfilometria de la aleacion Zinag-4 después de la corrosion.

En la figura 4.62 se muestran los diferentes analisis 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, estc comportamicnto cstablece que csta disefiada esta
aleacion no asegura ninguna confiabilidad para desarrollar un buen desempeiio 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
comparacion a las tres aleaciones anteriores. Otro punto relevante en cuanto al analisis
descriptivo del comportamiento de la aleacion es que la funcidn de la composicién varia en
funcién de la perfilometria por lo que existe una variacion entre los granos lo cual, para la
continua accion de la corrosion este tendra espacio por donde se pueda activar el
mecanismo de la corrosién entre este espaciamicnto transgranular. Este fendmeno es facil
de distinguir por medio de la imagen en tercera dimension (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 corrosion asistida por este mecanismo. Para este caso la
debilidad del material al estar sometido las aleaciones variando su composicion, sc detalla
que al aumentar el contenido de la plata la formacion de la fase (g), disminuye la formacién
de la capa pasivadora y que ayuda a que sc mantenga ¢l material estable y cste resista a los

efectos corrosivos del medio al que esté sometido.



4.6.3. Analisis de superficie de las aleaciones Zinag

Relacionando los resultados de las técnicas de XPS y Auger, se obticne la siguiente
conclusion de acuerdo al comportamiento de las aleaciones antes y después del ensayo de
corrosion (polarizacion).

Al efectuar el ensayo de corrosidn sc observa que la capa externa de las aleaciones
esta formada principalmente por 6xido de aluminio en un 70%, y ¢l resto e¢s de oxido de

zinc. En esta capa pasiva no es facil distinguir la presencia de la plata por lo menos en las
primeras capas anodicas (20 4 ). De acuerdo a los resultados Auger, y del estudio realizado

por la técnica de XPS (que pucde producir fotoelectrones de aproximadamente 404 de

profundidad) el contenido del tercer elemento es detectable en todas las composiciones a

profundidades de erosion estimado alrededor de 1500;1 ;

Este comportamicnto esta rclacionado en funciéon de la plata, por lo que sc
encuentra en solucion solida, este efecto produce que la plata no este identificada por lo que
queda oculta por el 6xido de la capa superior. Sin embargo, en los productos identificados
después de la corrosion se observan con mayor detalle el comportamiento en el porcentaje
de cada componente para cada aleacion (tabla 4.4). Se muestra el efecto de la composicion
con relacion 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, 6xidos y corroido). De esta manera se
determina la concentracion de contenido de aluminio como ¢l primer producto de la
polarizacion, la proporcién en peso considera a este componente como el clemento con
mayor resistencia a consccuencia de cstar en porcentaje mayores identificados, en
contraposicion se tiene que ¢l 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 sc mantienc cn las capas de crosion en los diferentes
niveles, tomando en consideracion quc los niveles en los que se determind, afecta
notablemente en  nivel localizado el material. Por lo tanto este efecto no tuvo

consecuencias directas con relacion a los productos de la corrosion.
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Zince

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
Corroido 6 7,4 32 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
Corroido 1,2 23 18,3 18,3
Plata
Zinag-1 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
Corroido 0,2 0,3 0,9 0,4

Tabla 4.4. Composicion obtenida por la técnica de XPS para las aleaciones Zinag, después

En la figura 4.63, se representan las curvas obtenidas mediante erosidn iénica. Comparando
los datos de la grafica se¢ puede observar que el material corroido muestra un cambio
notable al incrementar la concentracion de la plata. Cuando se tiene un contenido de 0.5
peso, ¢l residuo de la corrosion se compone principalmente de 6xido de aluminio, con una
pérdida por desprendimiento de la alcacién, mientras que los residuos del material no son
detectados debido a que fueron depositados en la solucion salina del ensayo de corrosion. A
medida de la concentracion de la plata. Por otra parte la mayoritaria capa de 6xido de

aluminio decrece, considerando que la proporcion en contenido de peso de la concentracion

del ensayo de corrosion(%opeso).
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de la plata estd entre 1.0 y 2 por ciento en peso, debido a que con este parametro el
contenido de esta capa puede ser dptima.

De igual forma al analizar la formacién de la concentracion de Zn/Al se tiene que
las aleaciones con mayor contenido del tercer aleante en el eutectoide Zn-Al, modifica la
concentracion en las primeras capas de la pasivacion. Es decir, la concentracion del 6xido
de aluminio se reduce gradualmente de forma que esta capa protectora del material
disminuye, aumentando proporcionalmente la concentracién Zn/Al. Este fendémeno es
atribuido a la fase formadora de (AgZn;), que rompe la pasivacion.

Finalmente en los productos de la corrosion de la concentracion Zn/O aumenta
notablementc a través de los depositos cn la superficic inducidos a la precipitacion de
compuestos de zinc disueltos en la superficie de la muestra.

Si se relacionan los resultados de la curva de Tafel y lo analizado con las técnicas de
superficie, se distingue que una vez que se inicia la polarizacién anddica se inicia la
corrosion y asi comienza la deszincificacion de las alcaciones. Esto cfecto depende
directamente de la capa de proteccion de 6xido de aluminio y de acuerdo al contenido de
plata que afecte al comportamiento dec la corrosion y al mecanismo presente que este
efectie, es decir, que la reaccion mas resistente a la corrosion esta determinada por las
capas pasivantes y por el tamano de grano dc 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 ¢l 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 Zn/Al.

Para este caso cs importantc determinar cual aleacion tiene el mejor
comportamiento determinado por las capas que ayudan a que el material confirme sus
propiedades, con lo anteriormente discutido se demuestra que la aleacion Zinag-2 es la que

tiene la mejor capa formadora resistente a los corrosion(Al/O).
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Figura 4.63. Variaciones encontrados de los espectros de AES.
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CAPITULO V

Aplicaciones

5.1 Conformado superplastico (CSP), con presion de gas

Tomando como criterio ¢l andlisis de las cuatro composicioncs de las aleaciones
denominadas Zinag, ¢l comportamicnto de las aleaciones ante la deformacién a la tension a
temperatura de 230°C definié que la aleacion con dptimas condiciones al comportamiento
superplastico era la aleacion Zinag-2. Ademas los resultados de corrosion también
garantizan a la aleacion Zinag-2 como la aleacion que mantendra mejor su comportamiento
ante ambientes corrosivos.

De tal forma se realizo a esta aleacion experimentacion de conformado superplastico con la
finalidad de comprobar la eficicncia del proceso con la alcacidn dptima.

Los resultados obtenidos estan determinados por la temperatura de ensayo efectuado en el
conformado superplastico y la presion suministrada al equipo confinado, de esta forma se
tiene que la deformacion méaxima alcanzada fue del 300% a una temperatura de 230°C. El
tiempo resultante del ensayo a la maxima deformacion fue de 80 segundos con una presion
de 35 MPa y un cspesor de lamina de 1.0mm.

En la figura 5.1. se muestra ¢l comportamiento de la aleacién cn funcion de las diferentes
ctapas del conformado superplastico, por lo que es importante analizar que en la seccuencia
del conformado existen defectos en ¢l conformado, este efecto es producido aparentemente
por el adelgazamiento del material el cual falla drasticamente, este comportamiento
también es originado por ¢l proceso de la laminacion. Otro problema aparentementc obvio,
sucede comunmente en la experimentacion causado por la fisura del material en la unién
del sellado entre la lamina y cl acoplamiento de la tapa de inyeccion de la presion de gas,
es por cllo que se observa en la figura 5.1b y e, dicho comportamiento de ruptura. El
procedimiento para evitar csta falla depende de un sellado, colocando en ambos extremos
de la lamina un empaque de teflon laminar, ¢l cual evita ¢l contacto de metal con metal

cvitando degollar la lamina que esta en experimentacion.
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Figura 5.1 Evolucion del conformado superplastico de la aleacion Zinag-2.
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5.2 Analisis del adelgazamiento del material en el (CSP).

El comportamiento del CSP, es determinante en las aplicaciones industriales del material
debido a que con esto sc puede tener una relacion de como el material se puede extrapolar a
grandes escalas, es por ello que se efectiia para cada paso de deformacion mediciones por
cada centimetro ¢l valor del adelgazamiento del material. El objetivo es determinar si existe
alguna lincalidad éptima en cada paso de deformacion de acuerdo al CSP, 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 ingenieril ya que si existe una gran
variedad de niveles de adelgazamiento entonces por razones logicas el material fallara.

En la figura 5.2 se presentan las graficas que relacionan dicho comportamiento de

linealidad en todos los casos del CSP.
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Figura 5.2. Comportamiento del CSP en la

evolucion de la aleacion Zinag-2.
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El analisis de la evolucion de la lamina ticie un comportamiento comparado similar al de
un liquido que debido a la tension superficial. actia como una membrana. En este caso la

tension superficial esta dada por:

T———I;:>F=T-1

donde T = cocficiente de tension superficial
F =1la [uerza

[ = la longitud

De la figura 5.3a, se obscrva que la fuerza de: tensin superficial cs:

F=Teseil)ol,
Tomando cn consideracion a la figura 5.3b, sc ticne que :
=2 5240,

por lo tanto:

F = 'z".!:c’.n(J(Em‘Sc.fiU),
; 2
F=2scr-Tsen0.
Como la presion relativa debe equilibravse con la componente Tsen0 se tiene:
- 2 _ - 2
PA=P-a(rser0) =27 1T sen 0,
de donde:
Pur=2-T.
Pero r=D/2, por io quc:

P=41/D,

donde:

-.:;
]



P = ¢s la presion aplicada,
T'= es la tension superficial,

D = diametro.

a) /..—-"“F_T_“‘“\-\\_ .
'd *’[ ¥
A8 NS
/ 'r/ / 7‘ { == AT"A{\\
J & T ; J
¢) -
2z ramidl: -'

Figura 5.3.Distribucion de fuerzas. refacionando la tensior superficial.

Esto indica que la presion para deformar Iz incimbrana aumenta de acuerdo ai didmetro a
deformar, por lo tanto ¢l proceso no daina a la lamina en el ensayo, por lo cual se observa
que el acabado y la relacion de la deformacion de la lamina en general tiene un

adelgazamiento minimo.
5.3 Laminado conjunto o colaminado de Ia aleicion Zinag

Los matertales colaminados tienen una s_:i;m demanda en plantas quimicas, rcfinerias de
petroleo, plantas pciroquin_]rtcus, plantas generadoras de electricidad, casas de moneda y la
industria automotriz. Por csta razon la aicecion Zinag ha sido caracterizada bajo la técnica
de colaminacion (figura 5.4), si se ticne una aleacion en donde las paredes estan
determinadas por las propicdades del ajuniino, entonces se tiene una mayor reiacion costo
beneficie. Un claro cjemplo de las aplicaciones donde se utilizaria la aleacion bajo este

sistema de colaminacidn es en la produccidn de envases a presion, sustituyendo a los aceros
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inoxidables por placas de Zinag colaminadas que resistan a la corrosion propbrcionando
rigidez estructural al contencdor. Otro ejemplo es la produccion de monedas donde la
combinacion de diversas propicdades descables en el producto final, asi como la reduccion
de los costos asocliados al proceso sc ven favorecidas con la utilizacién de esta nueva

innovacion tecnoldgica de la aleacion Zinag.

; 77»\\\\\\\1 <'—A1umini\ .

€—<— Zinag ——

0.39mm

20.0mmm \ 0/
Alumini

0.39mm

!

Figura 5.4. Arreglo de las capas de la colaminacion Zinag/Aluminio.

De acuerdo a los resultado experimentales del conformado de la unién aluminio-zinag-
aluminio, referente a la deformacion de cada una de las capas y determinado por la accién
de la fuera aplicada por los rodillos, se ticnen las siguientes consideraciones:

1.- Es fundamental el factor de limpicza al utilizar ambos materiales, para que la unién de
ambos materiales pueda realizarse, esto se¢ debe que ambos materiales no estan exentos de
la formacion de 6xidos que puedan evitar la union de forma homogénea.

2.- Es importante considerar que la deformacion plastica de reduccion entre cada paso de
colaminacién, de acucrdo al sistema original, debe de ser de un maximo de 4 pasos, es
decir, que para llegar al estado final de la lamina deseada es importante tener una relacion
50% de reduccién en ¢l primer paso, 25% reduccion segundo paso, 20% reduccion tercer

paso y finalmente calcular la deformacion del espesor deseado.
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3.- El tiempo de homogenizacion a la temperatura de 350°C, debe ser de al menos 1 hora.
Este fenomeno esta asociado a que ambos materiales a colaminar presentan un alto grado
de ductilidad que permite alcanzar niveles de reduccion de espesor hasta de un 90% sin
que el material a colaminar presente agrictamientos o defectos en las piczas finales, esta
condicion también ayuda a que la velocidad de los rodillos de laminaciéon sean altos
considerando que la velocidad empleada fue del orden de 35MPM (metros por minuto).

La figura 5.5 muestra ¢l resultado final de la lamina colaminada. De lo que se concluye que
se consiguid revestir a la aleacion Zinag con aluminio mediante la caracterizacion de los
puntos antes mencionados, obteniendo una excelente union de buena calidad entre ambos
materiales, ascgurando que ecste mcétodo puede ser una bucna aplicacion para la

comercializacion de la aleacion en particular.

Figura 5.5. Lamina colaminada de Aluminio-Zinag-Aluminio.
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CAPITULO VI

Analisis de resuitados

De acuerdo a los objetivos y a la problematica que motivo a este trabajo de investigacion
(capitulo 1), por cl interés a desarrollar una hietodologia del comportamiento mecénico de
nuevas aleaciones con un parametro delinide de composicién en la modificacion del
cutectoide Zn-Al, sc alcanzd con éxito. Por tal motivo se desarrollard a continuacidén un
andlisis de los resultados presentados para poder llegar a conclusiones concretas de la

presente mvestigacion.
6.1. Composicion

La obtencion de valores cuantitativos de composicion, ¢s fundamental para el desarrollo en
la presente investigacion. La importancia se vera reflegjado en la confiabilidad de los
productos de fusién final de las aleaciones en estudio, es decir que los porcentajes en peso
atémico y porcentaje en peso cs determinante en los cfectos que sufre cada aleacidn en
microestructura, determinacion de las f_'ases, asi como las caracteristicas mecanicas y
metalirgicas [inales para cada aleacion en i).lﬂicular.

La composicion quimica se realizo mediante la técnica de EDS; a partir de estos resultados

sc obtiene las siguiente tabla de datos.

| Aleacion lL n | Al Ag
Zinag-1 I 79.88 19.96 0.16
Zinag2 | 7906 | 1990 094 T
Zinag-3 © 8058 1807 .35
Zinag-4 7501 ) 1882 6.17

_ e et N i

Tubia 6.1: Composicion final d2 las aleaciones Zinag.
El grupo de las alcaciongs en estudio fue :hiico, es decir, solamente s realizé una aleacion

maestra para.todo el andlisis del presenie trabajo. considerando asi que ¢l compendio total

de resultados esta basado en una sola comnosician,
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6.1. Caracterizacion microestructural

El aucglo mlcmcsll uctur al dc las alcacmncs dcpcndc runddll](:llldlll]cnlc de las COI'ldlCIOllCS
a las que pucda estar somct:do como es ¢l caso de los lldldlnlCHtOS térmicos u condicion
mlc:al Sin embargo, la variacion en su ;:onlcmdo de plata no afecta drasticamente cn la
morfologia de las alecaciones con mayores contenidos de plata. De csta manera se tienen
tres estructuras que corresponden a las variaciones del grupo de las aleaciones dependientes
del tratamiento térmico a las que sc someticron. El estado inicial de la estructura es del tipo
dendritico con mayor crecimiento al aumento del contenido de plata. Si a las alcaciones se
les somete a un trabajo de molienda por laminacion de la estructura estara influenciado por
la transformacion microestructural de granos finos, dependiente de la recristalizacion
inducida por el trabajo en caliente de laminacidn, el refinamiento de grano es una condicién
necesaria para establecer las propiedades mccanicas de las aleaciones. Con este fundamento
se enfoco la hipodtesis de la investigacion.

Por otra parte se pucde modificar la transformacién de granos finos, a otra formacién
microestructural, con solo realizar tratamientos térmicos. En este caso se tomd la
temperatura de 350°C basados en el argumento de que cl material a esta temperatura de
transformacion es donde se puede modificar sus propicdades y caracteristicas del material,
de esta forma se realizaron tres tratamiento térmicos: temple, normalizado y recocido,
considerando la nobleza de las alcaciones. Finalmente se observd que la transformacion
final esta basado en el tiempo de transformacion y retencion de la fases de alta temperatura,
por lo cual la transformacion mas importante es la formaciéon laminar de las fases 1 y «,
influenciado fuertemente por la formacion de perlita fina, predominando en la estructura de
recocido, esta caracteristica también esta presente en las condiciones de temple y
normalizado, pero su influencia es minima de¢ acuerdo al tiempo de enfriamiento y
transformacion de estos dos tratamientos térmicos.

Resumicendo se tienen las siguientes transformaciones.

Recocido: Laminillas de fase a +1, con un espaciado interlaminar grueso, perlita gruesa.

Normalizado: Laminillas de fase « -+1), con espacio interlaminar fino, perlita fina.

Temple: Granos finos de las fases o +1).
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La influencia de la plata en los tratamientos térmicos se vera reflejada en la aparicién de la
fase (g), la cual se presenta a concentraciones mayores de 1% en peso. La existencia de la
fase intermetalica en las microestructuras estara ligada fuertemente en las propiedades de

refinamiento de grano y principalmente en las propicdades mecénicas en estudio.

6.2. Difraccién de Rayos-X

El andlisis microestructural de las aleaciones, se¢ relaciona con los difractogramas
presentados en ¢l capitulo 4.2., donde a partir del material en estado sélido se realizé la
identificacion de los picos que corresponden a cada difractograma caracteristico de cada
fase presente a los materiales utilizados (¢ 1 ). Los cambios cfectuados en funcién a esta
técnica permite determinar cl rcordenamiento atémico de las soluciones solidas y las
orientaciones de los planos de acuerdo a los tratamientos térmicos y fundamentalmente en
la estructura final después de los ensayos a la traccion.

Los cambios resultantes de los patrones de difraccion en las tres regiones

superplaticas, estan constituidos por la formaciéon de un nuevo reordenamiento de los
planos que estan intercambiados por el efecto de la laminacién y consecuentemente al
estado de tension que fuc realizado a diferentes rapideces de deformacion, esto se explica
considerando al cambio cn las intensidades de los planos (111) de la fase «, y del plano
(002) de la fase 1, que son susceptibles a acomodamientos intercalados de dichas fase.
El resultado mas significativo de este estudio depende considerablemente, que las
aleaciones Zinag-3 y Zinag-4, s¢ detecta a csta composicion una nueva fase intermetalica
(AgZns), las cuales en estas composiciones de plata se encuentra en pequeiias cantidades,
relacionando el comportamiento microestructural, la cual es dificil de distinguir al
microscopio de barrido.

La figura 6.1. muestran las ccldas unitarias para cada clemento considerando los

patrones de difraccion.
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AgZn (g)

Figura 6.1. Redes cristalinas de las fases presentes.

6.3 Durcza (1IRF)

El promedio de la durcza en las cuatro composiciones ¢s de 34RF, considerando que el
estado de fundicién es ¢l que presenta los valores mas altos de dureza (69RF), este valor se
considera ¢l promedio de las cuatro alcaciones, lo que corresponde al doble de la dureza,
esto es a consecuencia del efecto de laminacion y al comportamiento general del material a
tener una ductilidad caracteristica después de su transformacion, considerando que existe la
fase intermetalica, la dureza en las composiciones de mayor concentracion de mantiene
estable, por lo cual no se observd un incremento substancial macroscopicamente, esto a
consecuencia del tamaiio 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 cémo al variar la composicion ¢l aumento de la matriz, incrementa
proporcionalmente al contenido de la plata. considerando que ¢l estado de laminacion es el

que permancce la maxima dureza.

6.4. Densidad
Siendo el valor de la densidad un concepto importante en nuevos materiales, se tiene que ¢l
incremento de la composicion de las aleaciones afecta en un ligero aumento del cutectoide

Zn-Al, proporcionando un valor caracteristico para cada aleacion en estudio.
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6.5.Ensayos de tension

Considerando el comportamiento de las cuatro aleaciones en dos condiciones de traccidon
(temperatura ambiente y a una temperatura especifica de 230°C es de vital importancia
interpretar de forma metalurgica y relacionando los mecanismos hasta ahora vigentes de la
teoria de la superplasticidad, Asi que la rclacién del analisis sera objetiva tomando
aproximaciones meramente experimentales.

El comportamiento de las aleaciones a temperatura ambiente a la rapidez de deformacion a
los que se encuentran los valores de la méxima deformacion (1X10™s™), estan directamente
rclacionados con los mecanismos de la deformacién, por el modelo de Nabarro-Heering (N-
H) [82], esto se traduce como que el proceso difusivo estd considerado presente en la
deformacion superplastica, de acuerdo al papel que desempeiian el movimiento de los
granos durante la deformacidn, este efecto es evidente en las muestras que presentan las
condiciones superplasticas, como lo es en ¢l estado de laminacion de las cuatro aleaciones,
considerando que la maxima deformacién estd bajo estas condiciones estructurales. A
consecuencia de estas observaciones, s¢ tiene que la estructura la cual tiene
comportamiento semejante al estado de laminacién son aquellas aleaciones las cuales el
temple mantienc 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 disminucion a la deformacion.

En contraste con los resultados donde se obtienen las maximas deformaciones (laminacion
y temple), los estados a los que el comportamiento no efectia una deformacion
considerable, son los estado de recocido y normalizado. Fundamentalmente la deformacion
es frenada por el tipo de microestructura y considerablemente por que las aleaciones no esta
presente ¢l movimiento de granos, tomando cn cuenta al mecanismo de la deformacién de
N-H, para estas rapideces de deformacion y principalmente para el papel que juega la plata
en cl cutectoide Zn-Al.

El comportamiento de las alcaciones Zinag, cnsayadas a temperatura constante de 230°C,
estan relacionadas al aumento en cuanto a la rapidez de deformacion y a la siguiente

contribucion.
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Se plantea que micorestructuralmente ¢l mecanismo que estd actuando concuerda con lo
planteado por Astanin y Kaibyshev (A-K)[129-130], considerando que el deslizamiento de
granos es del tipo grupal y cooperativo. La evolucion microestructural de la seccion 4.2.8.
da evidencia clara de la siguicnte hipdtesis cn ¢l proceso de la deformaciéon de las

aleaciones Zinag.

6.5.1. Modelo I (Efecto de la region 1, suponiendo el efecto difusional)

Las deformaciones a la temperatura constante de 230°C, presentan una deformacion inicial
cn cl plan del deslizamiento de los granos cn la dircccidon preferencial provocado por la
deformacion. El enunciado anterior es facil de entender dada la naturaleza de la
fenomenologia si se considera que este comportamiento solamente estard relacionado en la
region superplastica, donde el acomodamiento de los granos es un movimiento donde la
deformacion tiene lugar a pasos consccutivos de desplazamiento de flujo de granos y al

transporte del mismo material.
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Figura 6.2 (a,b,c y d). Representacion del movimiento de granos. de Zn-Al-Ag.

Si se considera a en estado inicial estructural de la figura 6.2a, como la representacion
esquematica de las dos fases mayoritarias cn la aleacion, se distingue que existe una
estructura homogénea, similar a la obscrvada cn las figuras 4.2, de esta forma cl cfecto de
la laminacién en el material supone que en esta region cs posible deducir en el momento en
que empieza la homogenizacion del material dentro de la camara de calentamiento en la
maquina de traccidn, el material estard relajando esfuerzos internos del materia (Fig. 6.2b),
y de esta forma comienza la activacion del material.

Considerando la evolucion de los movimientos que realiza ¢l material de acuerdo a la
deformacién que es relativamente lento, el material efectia los primeros cambios con
direccion al eje de tension, de csta forma el deslizamiento del material es homogéneo y el
transporte del mismo material cede, como consecuencia del deslizamiento entre los granos
y la formacion de espacios vacantes (fig. 6.2c.), los cuales estan activados principalmente
por la propia difusién del proceso en la region I, para este caso los esfuerzos que ocurren en
este proceso son relativamente bajos, no originando consecuencia alguna en el desarrollo de
la deformacion. Que da como consecuencia el proceso esperado en aleaciones bifasicas.

. 5 s = > 2 -
Sin embargo, a medida que la rapidez de la deformacion se incrementa (1X10™s 1), sc

observan pequeiios saltos cn las graficas de o vs. €, de las alcaciones Zinag con cantidades
mayores al 0.5% en Ag., este efecto se plantea de la siguiente forma.
El movimiento del flujo granular de las alcaciones para estas rapideces de deformacion

tienen un comportamiento tal que, el transporte de flujo granular ocurre en dos etapas:
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a) Existe el acomodamiento de los graos en funcién de la rapidez de deformacion y la
fuerza de la tension.

b) Los granos con menor tamafio, realizan acomodamientos en forma rotacional en giros
hasta de 360° (fig. 6.2d), lo cual tiene como consecuencia que exista una ligera colision
frenando la deformacién. 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
elevacion de granos permitiendo mayor aporte cntre los granos y por supuesto que mayor
deformacion debido al mismo deslizamiento entre granos, que se asume que este proceso
estd dado por una consccuencia de multicapas en donde sc¢ efectiia ‘el proceso en tres

dimensiones para que suceda dicho fenémeno.

6.5.2.Modelo II. (Consideracion a la alta rapidez de la deformacion

superplastica)

El incremento precipitado de la deformacion en la regién superpléstica en un zona aguda,
se observa en las aleaciones Zinag de las figuras 4.23 a la 4.26, donde la rapidez de la
deformacion es: 9X10™'s”, donde se estima que sc encuentra el maximo de la deformacién,
dada estas consideraciones se¢ propone ¢l siguiente modclo considerando el movimiento
micorestructural.

Si se asume que la estructura es homogéneca y estable (fig. 6.3a), se efectua una
deformacion precipitada, esto como consecuencia del deslizamiento de los granos se da por
un movimiento grupal y cooperativo, desarrollando un proceso contribucién a los esfuerzos
que son pequefios y encuentran una orientacion que favorece su recorrido, facilitando el
deslizamiento de los mismos en forma grupal, esto se da como el efecto donde las bandas
de deslizamiento disminuyen en tamaiio, producido por cl cfecto de la temperatura y la
consccuentemente de la recristalizacion del materia, asumiendo que para la deformacion el
flujo corresponde a la misma direccion, esto sc distingue por un esfucrzo cortante de 45°,
en la cual llega hasta la ruptura del material evitando mayor deformacidn cn el material. La
comparacién de las iméagenes de la figura 6.3, estan relacionadas con el capitulo 4.2.8.2. Sin

embargo, se plantea una segunda consecuencia observado en el desarrollo de esta region.
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Figuras 6.3 (a,b,c,d y e). Movimiento del flujo granular en la region (HRDS).
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La deformacion cooperativa, no solamente es un arreglo geométrico microestructural que
permite la libre deformacion obteniendo altas deformaciones en un corto espacio de tiempo,

esto también es permitido a la consideracion de que la matriz (n), da libre paso a la fase

(o), para que este efecttic un segundo proceso de liberacién de espacio entre los granos y

exista un deslizamiento mayor a ello.

6.5.3.Modelo III. (Region de maxima deformacion superplastica)

La evidencia de las bandas de deslizamiento son mas notorias para este caso, lo cual la
suposicion del modelo se enfatiza mas (figuras 4.35¢, 4.36¢, 4.37a y 4.38a), considerando
que el movimiento para las regiones Il y III, esta regido por el movimiento granular flujo de
transito de una fase ligera que da libre paso a la deformaciéon dejando paso a una trayectoria
de deformacién, hasta llegar a un punto maximo donde este no tenga posibilidad de
deslizamiento y ocurra un frenado hasta que llegue a la formacion de un encucllamiento
propiciando la ruptura del material.

De esta forma, es necesario considerar la fenomenologia del proceso por lo que cs
importante tener una analogia que ayude a rclacionar mas el siguiente modelo de
deformacion.

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 forma vertical, al
paso de unos minutos sc observa que las gotas mas pequeiias de la parte superior del cristal
caen dejando un libre espacio de transito, donde gotas cercanas efectiian el mismo recorrido
de la liberacion de espacios vacantes. Lo cual este proceso es rapido considerando que al
libre espacio entre granos permite un deslizamiento de granos con mayor longitud
permitendo este fendmeno.

Este concepto, para el desarrollo decl modelo se¢ puede suponer en un plano de mdltiples
capas que relacionan este fenomeno. Por lo cual es posible definir que para nuestro caso
experimental, cste libre paso de pequeiios granos dan la oportunidad de un deslizamiento
rapido y efectivo, donde ocurre la dcformacion. Sin embargo, para la region tres
superplastica es tan rapido estc comportamicento, que la liberacién del libre transito y el

deslizamiento de los granos no un reacomodamiento y transporte de masa tan cficaz como
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se da en la region II superplastica, por tal motivo la region II, es tan pequeia, ya que de
acuerdo a los esfuerzos producidos cn este régimen la ausencia de este comportamiento es

muy precipitado y no es tan largo.

6.6. Analisis de la fractura

Los resultado a la fractura, dependen considerablemente a cada region superplastica en
particular de las zona que sec observa, pero a consecuencia del andlisis se tiene que la
formacion de las cavidades encontradas presenta principalmente una apariencia ductil,
donde los resultados a la deformacion aclaran dicho analisis.

Sumando los resultados y las observaciones fractograficos se tiene que ¢l mecanismo de la
fractura es del tipo de exfoliacién, y principalmente de puede distinguir que existe
cavitacion en la fractura, esto esta intimamente ligado con los mecanismos planteados en el
apartado 6.5. De esta forma sc define que cxiste una coalescencia en los resultados del
seccion 4.2.13. mecanismo del cual rclaciona a las cavidades y las tres regiones
superplasticas en distribucion y orientacién de acuerdo a la rapidez de deformacion con la

que se efectua el ensayo de traccion.

6.7. Analisis a la corrosion.

Considerando los resultados de tres analisis (MFA, MEB y Tafel) a las diferentes
aleaciones, se observaron los cfectos y mecanismos que son vitales para la puesta cn
operacion de una aleacidn estructural, que pueda estar trabajando en condiciones agresivas
a la corrosion y también a un tiempo de vida efectivo.

Es asi, como sc considera a la aleacion Zinag-2, como la aleaciéon que tiene las mejores
propicdades a la corrosion dado las siguicente consideraciones.

Las curvas de Tafel, dan como resultado los valores optimos de la aleacion Zinag-2, como
la composicion a la que la pasivacion del material sc mantienc mas noble, y la
estabilizacion de la velocidad de la corrosion es mas estable, de igual forma se tiene que los
valores de velocidad de corrosion a la cual ¢l material se degrada por aiio esta en el rango

menor, por lo cual se propone que a cstos valores estard la mejor cfectividad del material.
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Por otra parte los resultados de la morfologia del material presuponen que el mecanismo
por cl cual esta regida la picadura ese encuentra por la frontera del grano donde el material
es mas sensible a este efecto corrosivo. Este cfecto también esta relacionando con los
resultados de microscopia de fuerza atémica el cual predice dicho comportamiento y
aseguran los valores a la composicion del mecanismo a la picadura efectuado por el medio
al que fue sometido.

Finalmente el estudio de superficie, determina una concepcién mas favorable para poder
predecir que la aleaciéon Zinag-2, es la que garantiza la confiabilidad del material.
Determinando que existe un decapado de la primera superficic mayoritariamente de
alimina cn las aleaciones Zinag 1,3 y 4, la cual sirve de capa protectora, por lo que a la
composicion de la aleacién Zinag-2 esta cs resistente, asumicndo que sin la primera capa
protectora entonces se producira la activacion de la deszincificacion, produciendo un fuerte

desprendimiento de material y asi la degradacion de la misma aleacidn.

6.8. Andlisis de aplicaciones

Se considera que las aplicaciones presentadas son una pequefia fraccion del nimero de
formas y consideraciones del material, es por cllo que se pone a consideracion que el
analisis de las caracterizaciones y mectodologias empleadas garantizan que la aleacion
Zinag, tiene futuro cientifico-aplicativo, ya que es sumamente importante vincular la

ciencia basica a todos los rincones de la sociedad para beneficio de la aleacion.
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CAPITULO VII

Conclusiones

Las aleaciones Zinag, cn lacuatro composiciones bajo estudio presentaron los siguiente:

La microestructura de colada, consiste de dendritas de solucién sélida rica en zinc, y del
microconstituyente eutéctico ricas en la fase a y 1. La plata se encuentra en solucién sélida
en la fase primaria.

En el caso de la alcacion Zinag-4 con contenido de plata de 6.17% peso, se encontro

adicionalmente la presencia del intermetalico AgZn;.

Mediante laminacion en caliente, fue posible transformar la microestructura de colada,
obteniendo una microestructura de grano fino que presentd ¢l fendmeno de

superplasticidad.

Las aleaciones sometidas al ensayo de traccidon a temperatura ambiente en el estado de
laminaciéon y temple, presentan las mcjores condiciones superplasticas en las cuatro
composiciones, cn contraste los estados de recocido y normalizado, pierden esta
caracteristica, lograndose alcanzar un porcentaje menor de clongacion al los casos de

laminacién y temple, debido a que la deformacion méaxima fue del 30% de deformacion

Se¢ observé que a la temperatura de 230°C, se obticnen las mayores deformaciones

correspondientes la comportamiento superplastico.

La presencia del intermetalico (AgZns), en la aleacién Zinag-4 no incrementa la dureza del
material con respecto a las aleaciones Zinag-1, Zinag-2 y Zinag-3, de esta forma se
considera que ¢l intermetalico (AgZns), esta a una proporcion lo suficientemente reducida
para no efectuar los mecanismos de alta temperatura. Sin embargo, se encontré que la
presencia de la plata incrementa la superplasticidad de las alcaciones base Zn-Al, y su

efecto consiste en refinador de grano recristalizado, por lo cual promueve el
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comportamiento superplastico. De tal forma, la presencia de la plata provoca que la
maxima deformacion se obtenga a mayores rapideces de deformacién, lo cual es

conveniente desde el punto de vista industrial.

Se encontré que la aleacién con mejores propiedades mecinicas y de corrosiéon es la
aleacion Zinag-2, ya que alcanzd deformaciones de hasta 1000%, por otra parte la

velocidad de corrosion es la mas baja (0.2 1lmm/ano).
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Abstract

Changes in the superplastic behavior of a Zn-Al eutectoid alloy were investigated in tension at strain rates from 2 x 10~ to
9x 10" s ! at 230 °C. The silver contents were 1.0 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 0 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 alloy.

© 2003 Elsevier Inc. All rights reserved.
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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
rate. 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 rate. In general, the experimental data
usually divide into three distinct regions as a function
of the strain rate. 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. Tel.: +52-555-622-4641; fax: +52-555-
616-1371.

E-mail address: gtorres@servidor.unam.mx
(G. Torres-Villasefior).

1044-5803/S - see front matter © 2003 Elsevier Inc. All rights reserved.

doi:10.1016/j.matchar.2003.09.011

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 still lower strain rates than those
corresponding to region 1, a region 0 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-Al 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.%)
Alloy Al Ag Si, Fe, Mg Zn
Zinagl 21.93 1.0 Below 0.15 Bal.
Zinag2 18.84 6.15 Below 0.15 Bal.

changes during deformation will lead to a more com-
plicated stress—strain rate curve, with up to five or six
regimes, some of them characterized by high values of
the strain rate sensitivity index.

It is the purpose of this paper on the Zn-Al 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 formation of AgZn; (hcp) e 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-mm-thick ingots. The cast pieces were
warm rolled at 350 °C to 1-mm-thick sheet to prepare
tensile samples with a 10-mm gauge length and 7-mm
width, the gauge length parallel to the rolling direc-
tion. To determine superplastic behavior as a function
of strain rate, samples were deformed at each strain
rate used in this work in the range from 2 x 10~ * to
9x 10~ "' s~ ! at a constant temperature of 230 °C.
After testing, selected samples were mechanically
polished and examined microstructurally before and
after deformation by SEM. The crystallographic phase
identification of the samples was carried out with a
Siemens 5000 X-ray diffractometer using CuK, radi-
ation. Final compositions and designations of the
alloys used in the present study are given in Table 1.

3. Results
3.1. Microstructures

According to the phase diagram, in the termary Zn-
Al-Ag alloy with 1 wt.% Ag (zinagl) and in the 6.15

wt.% Ag (zinag2), the stable structures are a phase
(Al) solid solution and n 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 intermetallic AgZn;
exists. Fig. 1 shows a microstructure typical of zinagl
and zinag2 after rolling at 350 °C and 90% to
reduction. The microstructure of the alloys consists
of fine-grained (below 1 pm) a and 7 regions sepa-
rated by big elongated bright zones of n phase. In the
alloy zinag2, the € phase (AgZn;) 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 °C. Fig. 2
shows the presence of the aluminum solid solution (c,
fcc) and the zinc solid solution (m, hep) in the zinagl
alloy and the presence of the intermetallic phase
AgZnj (g, hcp) in the zinag2 alloy, which was
identified by the (002) and (101) reflections that
appear at 20=41.5° and 42.5°.

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 rate. Silver
raises the strain rate for superplastic deformation from
5x 107 % s ! for the Zn-Al eutectoid alloy to 10~

s~ ! in the alloys of this study. A maximum deforma-

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-Al superplastic eutectoid alloy; by contrast, the
curve for zinag2 shows a region 0 before the classical

region 1. The slope of this region is close to one

followed by the classical region 1 between 2 x 10~ 2
and 2x 107" s 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 °C. The micro-
structures observed near the fracture regions of the
specimens deformed 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 m phase structure
and as shown in Fig. 4.

4, Discussion

The experimental results show some remarkable
differences between the alloy with silver and the pure
Zn-Al eutectoid alloy. The strain rate for maximum
superplasticity was increased by the presence of silver
(10~ " s ') in comparison with the one observed in

Fig. 4. Microstructures of zinag2 after deformation at 230 °C in the superplastic strain rate region.
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the Zn-Al alloy (10~2 s~ '). The maximum super-
plastic deformation is diminished from =3000% in
Zn-Al 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 silver
reduced the grain size by about 50% with respect to
the Zn-Al superplastic alloys. The region 0, 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 € phase at the testing temperature as can be
observed from the ternary 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 AgZn; intermetallic phase
produces a new region 0 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 1um diamond past, and then the samples were exposed to the atmosphere for three
weeks before the surface or corrosion tests. The current vs. potential measurements were
performed in a 0.5 M NaCl aerated solution prepared from reagent grade NaCl and distilled
water. A saturated calomel electrode (SCE) was used as reference electrode. The sidewalls of the
samples were double painted with enamel, leaving an area of 1 cm” in contact with the solution.
The samples were initially immersed for 60 minutes to measured the open circuit potential and
then the polarization was began from —1630 mV to =300 mV with a scan rate of 10 mV/min at
room temperature (22 °C).

Before the surface analysis all of the samples (1 x 1 cm) were rinsed in distilled water and
cleaned for 15 min in an ultrasonic bath with isopropyl alcohol.

The chemical analysis of the samples &nd the corroded surface was 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 MCD analyser for
measuring the kinetic energy of the Auger and photoelectrons.

The AES spectra of Zn LMM, Al KLL, Ag MNN, O KLL and C KLL was obtained using 5
kV. 200 pA electron beam at 50° from the sample normal. The XPS analysis was carried out
using the Al K, X-ray source and the spectra were obtained at 55°. The fitting software of the
equipment (VGX900) was used to analyse the spectra. The peak-to-background ratio values
(P/B ratio) [6] were measured for the Ex N(Ex) spectra in order to evaluate the relative total
elemental composition. The Auger spectra of the alloys with its passive native oxide were used
as fingerprint reference spectra of ZINAG.

For the XPS the chemical composition 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 Graaff accelerator. For this analysis the samples were irradiated with a 700 keV
*He? beam at normal incidence. The backscattered particles were detected by a surface barrier
detector, at a scattering angle of 145° in the laboratory frame. The spectra simulation was
performed using the SIMNRA® code [8]. The RBS was mainly used to measure the Al, Zn and O
concentration in the oxidized surface of the alloys.

RESULTS AND DISCUSSION

It was expected that the noble Ag metal would be beneficial to the corrosion properties of the
Zn-Al alloy, instead the temporal evolution of the open circuit potential, as shown in the figure 1,
demonstrates that after 60 minutes the potential is less noble for the samples with the larger Ag
concentrations. This behavior may be a result of the increased elastic energy related to the lattice
deformations caused by the Ag when it is incorporated in the solid solution of the dendritic alloy.
Another possible mechanism could be the formation of galvanic pairs promoted by the
differential incorporation of Ag in the two phases of the dendritic alloy, further work is required

to clarify the exact process.
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ABSTRACT

A new Zn—-Al-Ag alloy (ZINAG) with mechanical superplastic properties has been developed. In
this work four of the Zn-22wt%Al 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
distribution induced during the deformation 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 NaCl 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 corrosion 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.

INTRODUCTION

The Zn-22wt%Al-2wt%Cu alloy called Zinalco is a superplastic material previously
developed by one of the authors and whose superplastic behavior and deformation mechanisms
have been extensively studied [1-2]. In Zinalco the mechanical and physical properties of the
superplastic eutectoid Zn-Al alloy were ennanced 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
corrosion resistance in a saline solution, the mechanical properties will be reported elsewhere.
Previously, the corrosion of Zn-22wt%Al-2wt%Cu in a 0.5M NaCl solution was studied and it
was reported that the corrosion potential was —1050 mV after 60mins of immersion in the
electrolyte. [5]. Since Ag is a more noble metal than Cu it might be expected that Zn-Al-Ag
(Zinag) alloy would have a similar or more noble corrosion potential than Zinalco.

This work is the first report on the corrosion resistance studies of the Zn-Al alloys and the
analysis of the corrosion 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 in a graphite crucible in air and casting into 24 mm 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
corrosion 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
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Figure 2. Polarization curves of the eutectoid Zn-Al-Ag alloy, for different Ag concentrations,
in a NaCl 0.5 M solution. '

For all four Zinag samples at the start of the cathodic part of the 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 wt%) 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 150mV between the corrosion potential measured at the open circuit
potential and the corrosion potential corresponding to zero current in the current-potential
curve. This may have been caused by bubble formation on the sample (in some cases this was
observed) or some other surface changes. The two samples with most Ag showed a local
passivation zone, between —1230 and —1130mV, where a current reduction occurred. In the
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anodic zone at about —900 mV all of the samples have almost the same current but the 2.12
wt.% Ag was 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 Al,O; (aluminum III, oxide) and Zn oxide in the passivated surface
with an energy shift of the Al KLL and Zn LMM Auger peaks of 5 and 4 eV, respectively, to the
peak positions for the bulk of all samples (fig. 4). Additionally, at the surface a significant O
KVV Auger peak at 508.5 eV was observed [9].
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Figure 3. The comparation of the AES spectra of the passivated 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
passivated 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 showed a compact and homogeneous structure and less
cracking in the corrosion product; this characteristic was probably responsible for the reduction
in the current density at potentials from —900 to —400 mV. The other three samples showed
greater indications of crack formation. The fig. 5 shows the surface of different samples after the
corrosion test. :

The RBS spectra did not display notable variations with the different Ag concentrations in
the alloy. The elementary concentration from RBS gave information of the change of the
composition to a depth of 3800 atm/em’ (~200nm). A diminution of the concentration of
aluminum and oxygen (fig. 6) was observed, in agreement with AES results, in the passivated

and etched surfaces (fig 4).



7345

different degrees of cracking and compacting of the corrosion products in the surface. Number
indicates the wt % of Ag in the alloys.
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Figure 6. The RBS spectra were similar for all samples. The simulation indicated that the
surface passivated layer contains a lower concentration of Al (right graphic).

For the XPS work the C 1s peak at 284.5 eV (Graphite) was used as a reference to quantify
the elemental concentration of the samples before and after the corrosion testing. A typical
spectra is shown in the figure 7. The peak shift of Zn 2p3/2 at 119.81 eV corresponds to ZnO and
that of Al 2s at 1021.93 eV to AL1O;s. In the corroded surface the aluminum and oxygen signals
increased relative to that from the zinc. The order of the concentration of Zn and Al in the
surface layer, after corrosion relative, to the Ag content in the samples was:

Zn: Zinag-1.06 > 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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CONCLUSIONS '
In Zn-Al alloys with concentrations between 0.5 to 4.242 % wt of Ag the corrosion resistance

is weakly dependent on the Ag concentration but does not show a clear tendency with this
variable. In the solution used and for the studied composition range, the corrosion potential after
I hour of immersion is 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
current 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% Al;O; and 30% ZnO. This surface analysis techniques indicated that the
corrosion is accompanied by a dezincification of the surface. The sample with 2.12 wt.% Ag
suffered the least loss of zinc.
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INFLUENCE OF THE INTERMETALLIC PHASE AgZns, ON THE
SUPERPLASTIC PROPERTIES OF Zn-Al EUTECTOID ALLOY

Said R. Casolco’, J.Negrete-Sanchez , and G. Torres-Villasefior

"Instituto de Investigaciones en Materiales - UNAM., Apdo. P. 70-360, México DF
04510, MEXICO.
“Instituto de Metalurgia, UASLP, Sierra Leona 550, Lomas 2* Seccion, 78210 San
Luis Potosi, S.L.P. MEXICO.

ABSTRACT Changes in the superplastic behavior of the Zn-22%wt %Al with silver,
were investigated in tension at strain rates from 2x10 to 2x10” s™ at 240°C. The silver
content was 6.15 wt% Ag ( 3 at%Ag). The microstructure of the alloy, consist of two
solid solutions, and the intermetallic AgZn; The intermetallic phase 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 with the eutectoid Zn-Al, was
observed.

INTRODUCTION: It is a standard procedure in superplasticity to investigate the value
of the strain rate sensitivity (7) by logarithmically plotting flow stress vs strain rate.
Experimental data on Zn-22w1%Al [Mohamed F.A. er a/ 1975] eutectoid superplastic
alloy, revealed the presence of a sigmoidal relationship between the applied stress and
the strain rate. In general, the experimental data usually divide into three and sometimes
four [Vale S.H er al 1979] distinct regions in function of the strain rate. At high strain
rate (region IIl). the value of m is low and typically < 0.3, whereas at intermediate strain
rates (region II), the value of m is high and typically >0.5. At low strain rate (region I),
experimental data [Grivas D. ef al 1981] tend to show different values of the slope m
from 0.1 to 0.3. At still lower strain rates than those corresponding to region I it has been
observed region 0, with m value similar to that reported for region I1. Some experimental
evidence has shown that impurities (level and type) affect the m values of the region I
[Kashyap B.P. et al/ 1987]. In an ultra- pure Zn-22wt %Al alloy with 6 ppm impurities
region I is absent. These sigmoidal relationship berween the applied stress and strain rate
are only valid in the case of a material which deforms with constant microstructure.
Introduction of microestructural changes during deformation will lead to a more
complicated stress-strain rate curve, with up to five or six regimes, some of them
characterized by high values of a strain-rate sensitivity index. [Suery 1975].

Is the purpose of this paper on the Zn-Al eutectic alloy to examine the influence of the
intermetallic AgZn; which dissolves around 230°C, on the superplastic and mechanical
properties of the Zn-Al eutectoid alloy.

PROCEDURES, RESULTS AND DISCUSSION : The alloys studied in this work
were based upon the Zn-Al eutectoid composition with final composition Zn-21.2wt%Al-
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6 wt% Ag (zinag). The alloys were warm rolled at 350°C to 1 mm thick 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 2x10™
to 1.5x10! s under a constant temperature of 230°C. After testing, selected specimens
were mechanically polished and examined the microstructure of the specimens before
and after deformation by SEM. The crystallographic phase identification of the samples
was carried out with a Siemens 5000 X-ray diffractometer using CuK, radiation.

The grain size of the as rolled material is almost equiaxed and below 1.5 um (Fig.1) X-
ray diffractograms of the initial material, after rolling at 350°C shows the presence of
aluminum solid solution (a, fcc), zinc solid solution (1, hcp) and the intermetallic phase
AgZn3 (g, hep) recognized by the (002) and (101) reflection that appears at 26 =41.5 and
42.5°. The plot of elongation to failure versus strain rate, exhibit superplastic properties
with a maximum of deformation of = 1050% at 10''s" (Fig. 2). The strain rate for
maximum deformation is an order of magnitude higher than in the case of the pure Zn-Al
eutectoid alloy. The flow stress increases with increasing strain rate, and its curve has an
almost sigmoidal shape.

12:‘_': Zn-21 In1%Al-6wP0Ag
£00 - )
600- : "
400- . ‘
200 «v
10 - T e
Fig. 1 Microstructure of zinag. Grain €
size is below 1.5um. Silver induces a
grain refinement in the Zn-Al eutectoid
alloy
104 10° 102 10t 1

Fig.1 Elongation to failure (¢) and flow
stress(o) versus initial strain rate for
specimens of zinag tested at 240°C

508



In the low strain rate range, (< 2x107s™), the alloy shows a zone zero with m value near
one. The value of m= 0.75 is reached, in the range of 2x10”to 10 This is the classical
zone I observed in the Zn-Al alloys. Whereas a relatively average strain - rate sensitivity
of 0.94 was obtained for region II.

The experimental results show some remarkable differences between the alloy with
intermetallic phase ZnAg; and the pure Zn-Al superplastic alloy. The intermetallic,
introduces the zone zero in the stress-strain rate curve and i [ncreases the strain rate for
superplastic deformation at the same temperature, from 107s™ to 10”'s™ in the alloy of
this work. The region zero observed with slope near one, maybe an indication of the
existence of a diffusional creep. An increase of the diffusion, that can be the origin of the
diffusional creep, could be produced by the dissolution of the & phase, at the testing
temperature and low strain rate, to produce aluminum solid solution and zinc solid
solution. The observed increase of the strain rate for maximum superplastic deformation,
in comparison with the Zn-Al superplastic alloy, could be produced by the smaller grain
size (below 1.5pum) achieved by the addition of silver to the alloy. It has been reported
[Lee S.M et al 2001] the smaller the grain size of the alloy the higher the strain rate for
superplastic deformation.
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the financial support from DGEP-UNAM and CONACyT (projet IN204).
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Procedimiento de fabricacion y conformado superplistico de las aleaciones Zn - Al - Ag.
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Asimismo se describen las condiciones de temperatura y solicitacion (velocidad de esfuerzo) para
conseguir deformaciones de cada una de las aleaciones superiores al 1000 %.

La técnica permite el desarrollo y fabricacién de componentes de estructuras complejas con una calidad
final elevada tanto desde el punto de vista mecanico como el de su apariencia visual.
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