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RESUMEN 
 

 El objetivo de la tesis fue optimizar el comportamiento superplástico de la aleación Zn-

23Al-1.15Cu en alta rapidez de deformación para obtener deformaciones plásticas estables 

del orden de 500% en un tiempo total menor a 30 minutos y manteniendo valores de esfuerzo 

de flujo a temperatura ambiente útiles para aplicaciones comerciales. La modificación 

propuesta consistió en el uso de etapas sucesivas de deformación elástica-plástica durante el 

proceso. 

 

Se fabricó la aleación mediante fundición y solidificación continua, sometiéndose 

posteriormente a un tratamiento termomecánico mediante extrusión inversa y laminación en 

caliente. Se utilizaron probetas tratadas térmicamente, con un tamaño de grano de 0.57µm, 

para realizar ensayos de tensión y evaluar la resistencia última en temperatura ambiente. 

Después, utilizando una temperatura de 230°C (Temperatura homóloga = 0.63), se realizaron 

ensayos para evaluar el comportamiento en función de la rapidez de deformación y el efecto 

de la utilización de etapas sucesivas de deformación elástica-plástica. Para ello se utilizaron 

rapideces de 1.33E-1 s-1, 1.33E-2 s-1 y 1.33E-3 s-1 para la deformación continua, etapas de 

deformación plástica de 25%, 50% y 75%, y de deformación elástica de 1 min y 2.5 min. 

 

Los resultados mostraron que la aleación Zn-23Al-1.15Cu presenta un valor de 

resistencia de flujo cuatro veces mayor y un incremento en la capacidad de deformación 

superplástica en alta rapidez de deformación en comparación con el reportado para la aleación 

Zn-22Al. También se demostró que la utilización de las etapas alternadas de deformación 

elástica-plástica, incrementa la estabilidad de flujo, logrando deformaciones estables en alta 

rapidez (1E-1 s-1) de 150% en 3 min y en forma quasi-estable de hasta 300% en 6.5 min.  

 

Con base en los resultados obtenidos para la aleación Zn-23Al-1.15Cu y lo reportado 

en la literatura para aleación Zn-21Al-2Cu, se planteó una teoría fenomenológica, para 

describir el comportamiento superplástico en alta rapidez cuando se utilizan etapas de 

deformación elástica-plástica. En esta teoría se propone que la utilización de etapas promueve 

una recristalización temprana en un estado intermedio del proceso de deformación, en 

comparación con lo observado cuando éste se realiza en forma continua debido a que la etapa 

elástica permite que el material recristalice antes. La microestructura recristalizada permitirá 

la reactivación temporal del mecanismo de resbalamiento por bordes de grano, el cual es el 

mecanismo principal para lograr deformaciones superplásticas homogéneas.  
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ABSTRACT 

 

 The main objective of the thesis is the optimization of the high strain rate superplastic 

behavior for Zn-23Al-1.15Cu alloy, to achieve stable plastic deformations of the order of 500%, 

in less time than 30 minutes and useful flow stress values at room temperature for commercial 

applications. The proposed modification consisted in the use of successive stages of elastic-

plastic deformation during the process. 

 

Continuous casting and solidification produced the alloy, then, it was subjected to 

thermomechanical treatment the which consisted in inverse extrusion and hot rolling. Heat 

treated specimens with a grain size of 0.57µm were used to perform tensile tests and to 

evaluate room temperature ultimate tensile strength. Then, using a temperature of 230°C 

(homologous temperature = 0.63), the tests were performed to evaluate the behavior as a 

function of the strain rates and the effect of using successive stages of elastic-plastic 

deformation. They were performed using strain rates of 1.33E-1 s-1, 1.33E-2 s-1 and 1.33E-3 s-1 

for continuous deformation, plastic stages of 25%, 50% and 75%, and elastic stages of 1 min 

and 2.5 min. 

 

It was shown that the Zn-23Al-1.15Cu alloy has a 400% increase in room temperature 

flow stress value and an increase in the capacity of high strain rate superplastic behavior 

compared to that reported for the Zn-22Al alloy. It was also demonstrated that the use of the 

alternating stages of elastic-plastic deformation, increases the stability of flow, achieving stable 

deformations in high strain rates (1E-1 s-1) of 150% in 3 min and quasi-stable up to 300% in 6.5 

min.  

 

Based on the results obtained for the alloy Zn-23Al-1-15Cu and the reported in the 

literature for Zn-21Al-2Cu alloy, a phenomenological theory was proposed to describe the 

superplastic behavior in high strain rate when elastic-plastic deformation was used. The model 

proposed that, the use of the stages promote an early recrystallization in an intermediate state 

of the deformation process, compared to the observed in continuous deformation due to the 

elastic stage allows the material to recrystallize. The recrystallized microstructure allows the 

temporary reactivation of grain boundary sliding mechanism, which is the main mechanism to 

achieve stable superplastic deformations.  
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SIMBOLOGÍA 

 

α :  Fase rica en Aluminio 

β :  Solución sólida de zinc y aluminio por encima de la temperatura eutectoide 

𝛾 :  Coeficiente de endurecimiento por deformación  

 :  Fase intermetálica (Cu4Zn) 

𝜀̇ :  Rapidez de deformación 

ε :  Deformación verdadera  

ε1 : Criterio para el parámetro I acorde a Ducombe 

ε2 : Criterio para el parámetro I acorde a Hart 

η : Fase rica en Zinc 

µ :  Micra 

σ :  Esfuerzo de flujo o esfuerzo a la cedencia 

 :  Esfuerzo de corte 

’ :  Fase intermetálica (Al4Cu3Zn) 

ϕ : Relación de la sección transversal  

θ:  Fase rica en Aluminio 

∆L :  Incremento de longitud 

A :  Constante que está en función del mecanismo de deformación 

b :  Vector de Burguers 

B1 :  Constante que incluye la dependencia con la temperatura 

B2 :  Inverso de B1 

c :  Constante empírica del material relacionada con el crecimiento dinámico del grano 

𝑑𝑖 :  Tamaño de grano inicial 

ef :  Elongación a la fractura  

d :  Tamaño de grano 

D: Coeficiente de difusión 

G :  Módulo de corte 

I :  Parámetro de inestabilidad  

k :  Constante de Boltzsmann 

L0 :  Longitud calibrada inicial de la probeta 

l0 :   Longitud calibrada inicial del segmento 

m :  Sensibilidad a la rapidez de deformación  

n :  Exponente del esfuerzo 
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p :  Parámetro de la sensibilidad del tamaño de grano 

P :  Carga 

Q :  Energía de activación 

R :  Constante de los gases 

T : Temperatura absoluta, 

Pgb :  Partícula en el borde de grano 

T: Temperatura 

Ti :  Temperatura insipiente  

Tf :   Temperatura de fusión 

Th :   Temperatura homóloga  

Ts :  Temperatura se solidus 

Tgb :  Tensión entre granos adyacentes 

#P:  Número de pasos 
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ABREVIATURAS 

 

ECAP: Equal channel angular pressing, extrusión en canal angular constante 

EDX :  Espectroscopia de dispersión de energía de rayos X  

FBs : Bordes residuales de la fase  de alta temperatura 

FS :  Friction stir, remoción por fricción 

FSP :  Friction stir processing, proceso de remoción por fricción 

GBS :  Grain boundary sliding, resbalamiento por borde de grano 

HAGB: High angle grain boundary, borde de grano de ángulo alto 

HPT :  High-pressure torsion, torsión en alta presión 

HSRS : High strain rate superplasticity, superplasticidad en alta rapidez 

LAGB: Low angle grain boundary, borde de grano de ángulo bajo 

NR:  No reportado 

RT :  Room temperature, temperatura ambiente 

SP :  Superplástico o superplasticidad 

SPD :  Severe plastic deformation, deformación plástica severa 

SPF :  Formado superplástico 

TMPC : Thermomechanical processing, procesamiento termomecánico 

u.a :  Unidades arbitrarias 

UTS :  Ultimate tensile strength, resistencia última a la tensión 

YS:  Yiel strength, esfuerzo de flujo  
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INTRODUCCIÓN 

 

La superplasticidad (SP) se define como la habilidad que tienen los materiales 

policristalinos para presentar elongaciones isotrópicas de por lo menos 500% previo a la falla, 

con una sensibilidad a la rapidez de deformación m de ~ 0.5 [1]. 

 

Diversos autores consideran que un material presenta características superplásticas y/o 

comportamiento superplástico, aunque los valores de elongación a la ruptura obtenidos estén 

por debajo de 400% y la sensibilidad a la rapidez de deformación por debajo de 0.3, que es 

considerado el valor de m mínimo necesario para que el comportamiento corresponda a la 

región superplástica [2–8]. Lo anterior sugiere que es conveniente una revisión de la definición 

actual o el uso de un término estandarizado que se adecue a la mayoría de las características 

observadas. 

 

Los requerimientos que se establecieron a mediados del siglo pasado para que un 

material presentara un comportamiento superplástico fueron: el material debía tener una 

microestructura de granos equiaxiados de un tamaño estable menor a 10 μm, el proceso se 

debía llevar a cabo a una baja rapidez de deformación de entre 1E-5 a ≤1E-2 s-1 y utilizando 

una temperatura homóloga  0.5  (donde la temperatura homóloga = Temperatura de trabajo 

/ Temperatura de fusión). Sin embargo, en la actualidad se ha logrado deformar 

superplásticamente con condiciones diferentes a las establecidas originalmente como lo son: 

partiendo de un tamaño de grano mayor a 10 μm [9,10] , deformando a rapidez mayor a 1E-2 

s-1 [11] y utilizando temperaturas homólogas menores a 0.5 [12–15]. 

 

En este trabajo se le llamará Zn-22Al, como forma abreviada, a la aleación eutectoide 

78% en peso de Zn con 22% en peso de Al, de forma similar se omitirá “% de peso en” y se 

utilizará un “-”, para formar la nomenclatura que se utilizará para nombrar las aleaciones. La 

aleación eutectoide Zn-22Al es un material superplástico que destaca debido a su baja 

temperatura de formado, su alta sensibilidad a la rapidez de deformación y alta elongación a 

la tensión [16]. Sin embargo, el uso de la aleación ha sido limitado debido a que a temperatura 

ambiente presenta baja resistencia mecánica y es propensa a presentar fluencia [17]. Para 

mejorar estas propiedades, se han empleado diferentes elementos de aleación como Ag [18–

21], Si [7,22], Fe [23] y Cu [17,24–30]. Este último elemento es capaz de incrementar la 

resistencia mecánica hasta tres veces por el mecanismo de endurecimiento por solución 

sólida si se adiciona hasta en 1% [17], y entrar en solución sólida si se adiciona hasta en 2% 
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[31]. Sin embargo, la adición de cobre causa una disminución en la estabilidad del flujo y la 

cantidad de deformación plástica [24]. Además, si se agrega por encima de 2% en peso se 

promueve la formación de fases intermetálicas ’ (Al4Cu3Zn) y  (Cu4Zn), las cuales 

contribuyen a la inestabilidad dimensional después del formado en caliente [28,32–34].  

 

Basándose en la idea de que la microestructura se prepara en la región elástica para 

poder deformarse superplásticamente [35], en una investigación previa, se propuso el uso de 

etapas sucesivas de deformación elástica-plástica para lograr deformaciones SP en alta 

rapidez de deformación en una aleación Zn-21Al-2Cu. Aunque se logró una deformación del 

orden de 500% a una rapidez de 1s-1 y se disminuyó el grado de inestabilidad plástica 

provocado por la presencia de fases intermetálicas y bordes residuales; la cantidad de 

deformación estable (aprox. 100%) y la excesiva duración del ensayo (aprox. 1 hora), no 

representan condiciones atractivas en esta aleación para su posible aplicación [36].  

 

Aunque los materiales superplásticos presentan mejores propiedades para el 

conformado que las aleaciones tradicionales, la baja rapidez de deformación continúa siendo 

la principal limitante para la utilización de estos materiales en procesos de conformado 

industrial con grandes volúmenes de producción [15,37–39] Por ello, se han realizado 

investigaciones con el objetivo de deformar superplásticamente en alta rapidez (E-2 s-1), las 

cuales se basan principalmente en el desarrollo de técnicas para el refinamiento de la 

microestructura y/o modificación del proceso de conformado [11,14,15,34,36,40–63]. Por 

ejemplo, para la aleación Zn-22Al, se han alcanzado elongaciones de 2000% utilizando una 

rapidez de 1E-1 s-1, de la que sólo el 200% fue deformación estable [16,64]. Sin embargo, para 

esta aleación, no se ha logrado encontrar un equilibrio entre propiedades mecánicas, 

estabilidad de flujo plástico y tiempo total de conformado que resulte atractivo para posibles 

aplicaciones comerciales. 

 

 El objetivo de ésta tesis es optimizar el comportamiento superplástico de la aleación 

Zn-23Al-1.15Cu en alta rapidez de deformación para obtener deformaciones plásticas 

estables del orden de 500% en un tiempo total menor a 30 minutos y manteniendo valores de 

esfuerzo de flujo a temperatura ambiente útiles para aplicaciones comerciales.  

 

En este trabajo se espera que en la aleación Zn-23Al-1.15Cu, se obtenga un valor para 

el esfuerzo de flujo a temperatura ambiente útil para aplicaciones comerciales y una 

microestructura sin la presencia de fases intermetálicas. Así mismo, se espera que la 
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utilización de etapas sucesivas de deformación elástica-plástica ayude a conservar un 

mecanismo que genere deformaciones plásticas más estables en alta rapidez de deformación, 

mediante la activación de procesos de acomodo. 

 

La realización de este proyecto se hizo en tres partes. En primer lugar, se determinó el 

comportamiento mecánico de la aleación a temperatura ambiente. Después, se evaluó el 

comportamiento de la aleación a alta temperatura en función de la rapidez de deformación, la 

cantidad de deformación de la etapa plástica y la duración de la etapa elástica; así como el 

grado de estabilidad en función de la deformación. Por último, basado en los resultados de la 

caracterización microestructural y del comportamiento mecánico, se propone una teoría 

fenomenológica para describir el comportamiento superplástico de la aleación Zn-23Al-1.15Cu 

en alta rapidez de deformación, cuando el proceso se lleva a cabo utilizando etapas de 

deformación elástica-plástica. 
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Capítulo 1 : Fundamentos del comportamiento superplástico de aleaciones Zn-Al en 

alta rapidez de deformación 

 

Este capítulo trata sobre los conceptos básicos del comportamiento superplástico (SP) 

de aleaciones metálicas en alta rapidez de deformación y los mecanismos que operan. Se 

describen procesos utilizados como son el refinamiento de microestructura, la variación en el 

proceso de deformación y/o aplicaciones de los materiales.  

 

1.1. Aspectos generales del fenómeno de superplasticidad 

 

La superplasticidad (SP) se define como la habilidad que tienen los materiales 

policristalinos para presentar elongaciones isotrópicas de por lo menos 400% previo a la falla, 

con una sensibilidad a la rapidez de deformación m de aproximadamente 0.5 [1]. Los 

materiales que presentan un comportamiento superplástico, son investigados por su 

importancia tecnológica en el proceso de formado, debido a que esta habilidad permite 

obtener productos con geometrías complejas con un número de operaciones y esfuerzos 

menores a los requeridos en los proceso de conformado tradicionales [65,66].  

 

Los requerimientos que se establecieron a mediados del siglo pasado para que un 

material presentara un comportamiento superplástico fueron: el material debía tener una 

microestructura de granos equiaxiados de un tamaño estable menor a 10 μm, el proceso se 

debía llevar a cabo a una baja rapidez de deformación de entre 1E-5 a ≤1E-2 s-1 y utilizando 

una temperatura homóloga  0.5 (donde la temperatura homóloga = Temperatura de trabajo 

/ Temperatura de fusión). Sin embargo, en la actualidad se ha logrado deformar de forma 

superplástica con condiciones diferentes a las originalmente establecidas como lo son: 

partiendo de un tamaño de grano mayor a 10 μm [9,10] , deformando a rapidez mayor a 1E-2 

s-1 [11] y utilizando temperaturas homólogas menores a 0.5 [12–15]. 

 

Los requerimientos de alta temperatura y tamaño de grano pequeño no son compatibles, 

debido a que ocurre un crecimiento de grano a temperaturas altas en metales puros. Por lo 

tanto, los metales óptimos para un comportamiento superplástico, son clasificados en 

microdúplex y pseudomonofásico. Ejemplos del primer caso son las aleaciones eutécticas y 

eutectoides, en donde la presencia de una segunda fase ayuda a estabilizar el tamaño de 

grano fino obtenido, ya sea por una transformación de fase o mediante procesamiento 

termomecánico [67] . Estos materiales incluyen aleaciones de titanio, aceros inoxidables, base 
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níquel, base cobre, Zn-Al eutectoide, Pb-Sn, Al-33Cu. Los pseudomonofásicos, son 

aleaciones con pequeñas adiciones de un segundo elemento procesadas para que 

desarrollen una fina dispersión de precipitados, los cuales en la recristalización ocasionan que 

la aleación mantenga un tamaño de grano pequeño debido al anclaje de los precipitados en 

los bordes de grano [41,68]. Estos materiales satisfacen en cierto grado la condición de 

estabilidad en la microestructura, lo cual implica minimizar el crecimiento de grano inducido 

por la deformación.  

 

El segundo requisito es necesario debido a que el resbalamiento por bordes de grano 

(GBS), el cual es el mecanismo principal que opera durante la deformación superplástica, es 

controlado por difusión. El cumplimiento del tercer requisito permite que el parámetro de 

sensibilidad a la rapidez de deformación tenga un valor lo suficientemente grande para 

promover la estabilidad en los cuellos formados. Para facilitar el GBS, las interfaces de 

resbalamiento deben de ser de ángulo alto, así como es necesario una forma equiaxiada de 

los granos para permitir el resbalamiento en tres dimensiones, lo cual difícilmente puede 

ocurrir en granos elongados [69]. 

 

El comportamiento de un material deformado en temperaturas elevadas, que incluya la 

dependencia de la rapidez de deformación con el tamaño de grano, puede ser representado 

por la siguiente Ecuación 1.1: 

𝜀̇ =  
𝐴𝐷𝐺𝑏

𝑘𝑇
(

𝑏

𝑑
)

𝑝

(
𝜎

𝐺
)

𝑛

     (1.1) 

 

Donde 𝜀̇  es la rapidez de deformación, b es el vector de Burguers, σ es el esfuerzo de 

flujo o esfuerzo a la cedencia, G es el módulo de corte, D es el coeficiente de difusión, Q es 

la energía de activación, R es la constante de los gases, T la temperatura en grados Kelvin, n 

es el exponente del esfuerzo, p es el exponente del tamaño de grano, k es la constante de 

Boltzsmann (1.38E−23 J/K) y A una constante que está en función del mecanismo de 

deformación que toma los valores de 28 para los modelos de Navarro–Hearring y 33 para 

Coble . El esfuerzo de flujo es el esfuerzo que debe ser aplicado para causar que el material 

se deforme a una rapidez de deformación constante dentro del rango plástico [39]. 

 

Para comprender la importancia de la rapidez de deformación es necesario considerar 

la relación entre el esfuerzo y la rapidez de deformación. Existen dos formas de evaluar el 

comportamiento SP; en la primera forma, las probetas son deformadas en tensión a una 
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rapidez de deformación aproximadamente constante. El esfuerzo de flujo  es medido en 

función de la rapidez de deformación ̇ impuesta y los datos obtenidos son graficados en 

escala logarítmica [68]. Para propósitos del comportamiento superplástico, el esfuerzo de flujo 

es tomado como el esfuerzo máximo en la curva esfuerzo deformación [70].  

 

Bajo estas condiciones el esfuerzo y la rapidez de deformación están relacionadas 

mediante la Ecuación 1.2: 

 = 𝐵1̇
𝑚

           (1.2) 

 

 Donde B1 es una constante que incluye la dependencia con la temperatura y m es la 

sensibilidad a la rapidez a la deformación, que representa la pendiente y se considera una 

medida de resistencia a la localización de flujo (Ecuación 1.3) [67]: 

𝑚 =
𝜕𝑙𝑛𝜎

𝜕𝑙𝑛̇
      (1.3) 

 

Los datos experimentales de este tipo de gráfico generan una curva con forma sigmoidal 

[67], la cual divide el comportamiento en tres distintas regiones como se muestra en la Figura 

1.1 [71]:  

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 Figura 1.1 Esquema de la dependencia de  y ε en función 

de ̇, para un material que presenta comportamiento 
superplástico [71] 
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a) La región I corresponde a una baja rapidez de deformación y bajos esfuerzos, 

tiene una m típicamente < 0.2 y se considera que el principal mecanismo que actúa en esta 

región es la fluencia por difusión que puede ser afectado por el nivel de impurezas [72]. 

 

b) En la región II se presenta el comportamiento superplástico, para valores de 

rapidez de deformación del orden de 1E -2 a 1E -4 s-1 y esfuerzos intermedios. Esta región se 

caracteriza por una m de 0.3 a 0.8, y se considera que el principal mecanismo que actúa en 

ella es el GBS con una contribución de 50% a 70% [68,72–77]. El GBS denota el 

desplazamiento relativo de granos adyacentes bajo la acción de un esfuerzo externo [76]. 

 

c) La región III se presenta para una alta rapidez de deformación, grandes 

esfuerzos y tiene una m aproximado de 0.2. Esta región se asocia a un mecanismo de 

deformación por fluencia en alta temperatura, asistido por el de resbalamiento y trepado de 

dislocaciones. Para esta región no hay una dependencia entre el esfuerzo y el tamaño de 

grano [65,72].  

 

 La segunda forma de evaluar el comportamiento SP, consiste en ensayar las probetas 

bajo condiciones de fluencia lenta a esfuerzos aproximadamente constantes. En este caso se 

mide la rapidez de deformación ̇  en función del esfuerzo , los datos se grafican en escala 

logarítmica. La relación se representa por la Ecuación 1.4 [68]: 

̇ = 𝐵2
𝑛              (1.4) 

 

Donde B2 es una constante (ver Ecuación 1.5) y n es la exponente del esfuerzo (ver 

Ecuación 1.6) [68]. 

𝐵2 = (
1

𝐵1
)

1

𝑚
      (1.5) 

 

𝑛 =
𝜕 ln ̇

𝜕𝑙𝑛𝜎
=

1

𝑚
       (1.6) 
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1.2. Comportamiento superplástico de aleaciones Zn-Al 

 

La aleación eutectoide Zn-22Al es un material superplástico que destaca debido a su 

baja temperatura de formado, su alta sensibilidad a la rapidez de deformación y alta 

elongación a la tensión [16]. Para esta aleación se han alcanzado deformaciones de 2800%, 

de la que sólo el 800% fue deformación estable, cuando la aleación tiene un tamaño de grano 

de 2.5 µm y la deformación se lleva a cabo a una temperatura de 230°C y una rapidez de 1E-

2 s-1 (ver Figura 1.2) [64]. Sin embargo, el uso de la aleación ha sido limitado debido a que 

presenta baja resistencia mecánica a temperatura ambiente y es propensa a presentar 

fluencia [17]. Para mejorar estas propiedades, se han empleado diferentes elementos de 

aleación como Ag, la cual produce refinamiento de grano y la aparición de una posible zona 

0 [18–21], Si, el cual disminuye la ductilidad y modifica el modo de fractura a intragranular 

[7,22], Fe, el cual incrementa los valores de esfuerzo [23] y Cu [17,24–30]. Este último 

elemento si se adiciona hasta en 1% en peso es capaz de incrementar la resistencia mecánica 

hasta tres veces por el mecanismo de endurecimiento por solución sólida [17], donde la 

máxima solubilidad es 2% [31]. Sin embargo, la adición de cobre causa una disminución en la 

estabilidad del flujo y la cantidad de deformación plástica [24]. Además, si se agrega por 

encima de 2% en peso se promueve la formación de fases intermetálicas ’ (Al4Cu3Zn) y  

(Cu4Zn), las cuales contribuyen a la inestabilidad dimensional después del formado en caliente 

[28,32–34], como se muestra en el corte isotérmico a 20°C del diagrama ternario para el 

sistema Zn-Al-Cu de la Figura 1.3 [78]. 

 

Para la aleación Zn-21Al-2Cu se han alcanzado deformaciones de 1000%, de la que 

sólo el 100% fue deformación estable, cuando la aleación tiene un tamaño de grano de 0.85 

µm y la deformación se lleva a cabo a una temperatura de 240°C y con una rapidez de 1E-3 s-

1 [36,71]. 
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Figura 1.3 Diagrama isotérmico a 20°C para Zn-Al-Cu [78] 

 

Figura 1.2 Dependencia del  y ε en función de ̇, para 

una aleación Zn-22Al [64] 

% Atómico de Zinc 
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Cuando se realiza un tratamiento de envejecido, la fase metaestable  reacciona con la 

fase estable α (Al con menos del 1%Zn) para formar las fases estables ’ y η (Zn con menos 

de 0.5%Al), según la reacción de cuatro fases: α +   η + τ’ a 268°C [27,28,79]. En la fase α 

y en la fase η, hay una cierta cantidad de cobre no bien determinada, que también se 

encuentra en solución [79]. Sin embargo, esta transformación provoca cambios dimensionales 

indeseables en la aleación con un aumento de volumen cercano al 4% y una expansión lineal 

del orden de 1.6%. Esto resulta problemático para aplicaciones que requieren una alta 

precisión y buen control dimensional [21]. Es importante mencionar que la dureza de la fase 

α es de 143.5 HV y la de la fase η de 63.2 HV para una aleación Zn-22Al, lo cual tendrá un 

efecto diferente en el mecanismo de deformación de cada fase [80].  

 

El zinc es un elemento de bajo punto de fusión, por lo que la recristalización y el 

crecimiento de los granos de η pueden ocurrir fácilmente durante la deformación a 

temperatura ambiente [15]. 

 

La presencia del cobre, puede llevar a la modificación del comportamiento de las 

aleaciones Zn-Al, como se ejemplifica en la Tabla 1.1, la cual presenta valores de esfuerzo de 

flujo y elongación obtenidos bajo condiciones similares de temperatura y rapidez de 

deformación, para diferentes investigaciones realizadas en aleaciones Zn-22Al y Zn-Al-Cu. 

Los autores utilizaron un rango de rapidez entre 1E1 s-1 a 1E-5 s-1, pero se tomó la referencia 

del valor de rapidez de deformación de 1E-2 s-1 debido a que las rapideces indicadas en la 

norma ASTM-E8 son de 0.05 y 0.5 mm/mm/min, lo cual equivale a 8.3E-3 s-1 [81]. En la Tabla 

1.1 se puede observar que, aunque las aleaciones sean ensayadas bajo condiciones similares 

de temperatura y rapidez de deformación, las propiedades mecánicas pueden variar 

dependiendo del proceso utilizado para la obtención de la microestructura y de las 

características de la misma. Algunas de estas características son: segregación, ángulos de 

desorientación de borde, energías en los bordes y homogeneidad en la microestructura. El 

valor máximo de esfuerzo de flujo reportado para la aleación Zn-22Al es de 200 MPa [82], lo 

cual es menor que el de un cobre recocido 260 MPa, por dar un ejemplo. 

 

En las aleaciones Zn-Al, se ha reportado la presencia de los FBs, que son bordes 

residuales de la fase  de alta temperatura, formados por granos elongados de la fase α 

proeutectoide, que se segrega durante el tratamiento de solubilización en aleaciones Zn-Al 

[26,83–85]. El origen de esta segregación es debido a las desviaciones de la composición 

eutectoide y están relacionados con el tipo y nivel de impurezas presentes [83]. Los FBs 
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sirven como sitios favorables para la segregación de impurezas y la nucleación de cavidades 

[26,83–85], y se ha reportado que tienden a alinearse en sentido del eje de tensión y pueden 

ser obstáculos para el GBS [29]. 

 

Por encima de la temperatura eutectoide la aleación Zn-22Al existe en solución sólida 

conocida como fase β, la cual con el enfriamiento se descompone en una mezcla de la fase α 

y la fase η. Donde β y α son fases con estructura fcc y solo difieren ligeramente sus parámetros 

de red, mientras que la fase η es hcp. Las aleaciones Zn-Al que contienen de 22% a 77% en 

peso de Al, se descomponen por descomposición discontinua (celular) [84]. Dependiendo de 

la temperatura de enfriamiento y de la temperatura de transformación isotérmica, la mezcla 

de fases α y η, exhibirá morfología laminar o granular [84]. 

 

Tabla 1.1 Resultados de ensayos a temperatura ambiente de algunas investigaciones en 
aleaciones Zn-Al y Zn-Al-Cu   

Aleación Proceso Tamaño 

de grano 

(µm) 

Tempera

tura (°C) 

Rapidez 

de deform. 

(s-1) 

Elongaci

ón 

(%) 

Esfuerzo  

(MPa) 

Refere

ncia 

Zn-22Al ECAP a RT 0.55 23 1E-2 300 110 (YS) [14] 

Zn–22Al Temple+ rolado 

en caliente 

∼0.55 28 1E-2 100 180 (YS) [86] 

Zn–22Al FS 0.6 30 1E-2 160 200 (YS) 

 

[82] 

Zn-22Al ECAP a 50°C 0.8 25 1E-2 250 90 (YS) 

 

[37] 

Zn-22Al TMPC 0.8 30 1E-2 60 200 (YS) 

 

[87] 

Zn-20.2Al-

1.8Cu 

Extrusión/ 

Temple 

Estado de 

Temple 

20 9.2E-4 36 406 (UTS) [88] 

Zn-21Al-

2Cu 

Temple/ 

Recocido 

2 RT 1E-2 40 206 (UTS) 

 

[89] 

Zn-21Al-

2Cu 

Procesamiento 

termomecánico 

Estado de 

Temple 

20 2.6E-3 10 550 (UTS) [90] 

 

 

Otro de los efectos del cobre en la aleación Zn-22Al, es que retrasa la descomposición 

de la fase β en sus fases de equilibrio, lo cual se atribuye a la lenta difusión atómica [30].  
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1.3. Comportamiento superplástico de aleaciones Zn-Al en alta rapidez de deformación   

 

La superplasticidad en alta rapidez de deformación, se definió por la Asociación de 

estándares Japonés, JIS H7007, como la superplasticidad que se presenta para valores de 

rapidez de deformación ≥ 1E-2 s-1 [1]. 

 

Aunque los materiales SP presentan mejores propiedades para el conformado que las 

aleaciones tradicionales, la baja rapidez de deformación continúa siendo la principal limitante 

para la utilización de estos materiales en procesos de conformado industriales con grandes 

volúmenes de producción [15,37–39]. Por ello, se han realizado investigaciones con el objetivo 

de deformar superplásticamente en alta rapidez ( 1E-2 s-1), las cuales se basan 

principalmente en el desarrollo de técnicas para el refinamiento de la microestructura y/o 

modificación en el proceso de conformado [11,14,15,34,36,40–63]. 

 

1.3.1. Técnicas de procesamiento para el refinamiento de la microestructura 

 

La relación entre la rapidez de deformación, la elongación a la falla y el tamaño de grano, 

se representa en la Figura 1.4, en ella se muestra que, si el tamaño de grano d1 se reduce a 

d2, las regiones I y II, se desplazan hacia alta rapidez [13,91]. Langdon sugiere que un factor 

que contribuye con la posibilidad de llevar a cabo la deformación en alta rapidez, es que hay 

menos tiempo para el crecimiento y propagación de cavidades [13,91]. Es de esperarse que, 

si el tamaño de grano disminuye al rango de µm o nm, la rapidez de deformación óptima se 

incrementa y eventualmente resulta una superplasticidad en “alta rapidez de deformación” y 

a una “rapidez de deformación de índice positivo” [92]. Aunque la capacidad de incrementar 

la rapidez de deformación superplástica es función del refinamiento de grano, también tienen 

influencia otros factores como la homogeneidad, la estabilidad térmica, la distribución y 

tamaño de las fases primarias, el nivel de impurezas, la densidad de dislocaciones y la 

distribución de los ángulos de desorientación [11].  
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Los procesos de deformación plástica severa se definen como cualquier método de 

formado de metales que se lleva a cabo bajo una extensiva presión hidrostática y que se utiliza 

para lograr una deformación muy grande en un sólido. Para estos métodos se considera que 

la deformación no introduce cambios significantes en la dimensión total de la muestra y tiene 

la capacidad de producir una cantidad excepcional de refinamiento de grano [40,93]. También 

se considera que la deformación produce transformaciones de fase y cambios en 

características nanoestructurales tales como bordes de grano fuera de equilibrio, maclas por 

deformación, subestructuras de dislocaciones, aglomeración de vacancias y segregación o 

aglomeración de soluto [93]. A continuación, se presentan los principios básicos de diferentes 

procesos de SPD.  Cuando la deformación resultante impuesta en los procesos de formado 

convencionales es mayor de 200%, el espesor o el diámetro del material se reducen 

considerablemente, con lo que ya no se considera útil estructuralmente.  

 

El proceso de extrusión en canal angular constante, es un uno de los SDP más 

estudiados, en el cual una barra de material sólido se hace pasar a través de un dado que 

posee un canal de sección constante y un ángulo de intersección abrupto. La deformación 

angular se genera cuando la barra pasa a través del punto de intersección de las dos partes 

del canal. Como la forma de la barra no sufre cambios dimensionales considerables, el 

proceso puede ser repetido varias veces para producir una mayor fracción de ángulos de 

desorientación grandes [12–15,37,38,40,43–45,73,75,77,94].   

 

 

Figura 1.4 Relación entre la elongación a la falla y la rapidez de 
deformación, en función del tamaño de grano [91] 
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El proceso de torsión en alta presión consiste en que un material en forma de disco 

delgado se coloca en una cavidad en la cual es sometido a presión y deformación por torsión, 

provocando que no exista flujo de material debido al ajuste de la cavidad y a que el espesor 

del disco se mantiene constante. Los discos son usualmente de 1 mm de espesor y 10-20 mm 

de diámetro. Los pequeños discos obtenidos en el proceso son usados en aplicaciones 

nanomagnéticas y micro-electromecánicas [40,41,45,49,51].  

 

En el proceso de remoción por fricción, un herramental giratorio con una punta, se 

inserta en el material y avanza a lo largo de una trayectoria. La fricción entre el herramental y 

la pieza de trabajo da como resultado un calentamiento localizado que ablanda el material. El 

material es removido desde el frente de la punta hasta la parte posterior de esta. Durante el 

proceso, el material experimenta una deformación plástica intensa, dando como resultado un 

refinamiento del grano [46,95,96].  

 

Tabla 1.2 Resumen de algunas investigaciones con el objetivo de lograr HSRS 

 
Aleación 

Proceso Tamaño de 
grano     
(µm) 

Temperatura 
(°C) 

Rapidez de 
deformación 

(s-1) 

Elongación 
(%) 

Esfuerzo 
de Flujo 
(MPa) 

Referencia 

Zn–22Al ECAP 8P, 

200°C 

0.8 200 1E-2 2230 110 [75] 

Zn–22Al ECAP 4P, 

200°C 

0.8 RT 1E-2 140 200 [38] 

Zn–22Al FS 0.6 30 1E-2 160 200 [82] 

Zn-22Al ECAP, RT 0.55 23 1E-2 300 110 [14] 

Zn–5Al ECAP 

24P, RT 

α 0.11, η 

0.54 

RT 1E-2                    400         280 [15] 

Zn–22Al HPT, RT 0.350 200 1E-1 1800 7 [49] 

Zn–22Al HPT, RT 1.4 200 1E-1 1800 20 [51] 

Zn–22Al 
ECAP 4P, 

100°C 
0.5 RT 1E-1 315 NR [94] 
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Los procesos descritos anteriormente se han utilizado en las investigaciones realizadas 

en aleaciones Zn-Al que se presentan en la Tabla 1.2. El objetivo común de estas 

investigaciones fue el logro de la HSRS a través de la modificación de la microestructura. Los 

valores de esfuerzo de flujo y elongación fueron obtenidos bajo condiciones similares de 

prueba. Aunque los autores utilizaron un rango de rapidez entre 1E1 s-1 a 1E-5 s-1, se tomará 

la referencia del valor de rapidez de deformación ≥ 1E-2 s-1, considerado la definición de alta 

rapidez. En la Tabla 1.2 al igual que en la Tabla 1.1, se puede observar que, aunque las 

aleaciones sean ensayadas bajo condiciones similares, las propiedades mecánicas pueden 

variar dependiendo de las condiciones bajo las cuales se obtuvo la microestructura. El valor 

del esfuerzo de flujo continúa siendo muy bajo para composiciones cercanas al eutectoide. 

 

Además de las técnicas presentadas anteriormente, existen variantes de éstas y otras 

técnicas [45], las cuales no se presentan en este trabajo, debido a que no han logrado 

resultados importantes para lograr superplasticidad en alta rapidez de deformación. 
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1.3.2. Modificación a los procesos de conformado 

 

Con el objetivo de lograr deformar en alta rapidez y/o disminuir el tiempo total de ciclo, 

se han realizado modificaciones a los procesos de conformado.  

 

El proceso de conformado tradicional más simple es el proceso de formado por soplado, 

el cual se basa en el uso de un gas (típicamente argón), para crear un diferencial de presión 

que resulta en la deformación de la lámina para adquirir la geometría del molde como se 

esquematiza en la Figura 1.5. En este proceso, el molde y la lámina se mantienen a la misma 

temperatura dentro de la prensa de calentamiento (ver Figura 1.5a), después se sopla aire a 

presión (ver Figura 1.5b), con lo cual la lámina adquiere la geometría del molde inferior (ver 

Figura 1.5c), mientras que la cámara del molde inferior puede estar en vacío o bajo una 

contrapresión controlada. Finalmente se deja de soplar el aire, se abren los moldes y se 

remueve la parte terminada (ver Figura 1.5d) [54,55]. 
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Molde superior 

Material 

Molde inferior 

Gas inerte 

Ventilación 

Parte 

terminada 

a) 

c) d) 

b) 

Figura 1.5 Representación esquemática del proceso de formado superplástico convencional, a) 
lámina entre moldes, b) formado a presión, c) formado final y d) extracción de la parte  [54] 
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Se puede combinar el proceso de formado SP con procesos de manufactura 

tradicionales para hacer más eficiente el proceso. Por ejemplo, la combinación del formado 

SP con el embutido profundo. En este último, el proceso consiste en que primero la hoja es 

colocada dentro del molde (ver Figura 1.6a), después la etapa de embutido preforma el panel 

(ver Figura 1.6b) y finalmente, la etapa de gas a presión completa la operación de formado 

(ver Figura 1.6c y 1.6d). Con ello se logra una disminución del tiempo de ciclo, eliminando una 

parte del tiempo de la etapa de formado por gas, un espesor más uniforme, menor cavitación 

y una reducción en el tiempo de formado [55,56].  
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Lámina Punzón 
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a) b) 

Fuerza de 
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Gas para el 
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c) d) 

 

Figura 1.6 Esquema de la combinación del SPF con embutido profundo, a) inicio del embutido, 
b) final del embutido, c) fase de formado superplástico y d) final de formado [55] 
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Otra modificación al SPF, es el SPF con retropresión, en el cual se aplica presión en 

ambos lados de la lámina (ver Figura 1.7). El objetivo es minimizar la formación de cavidades 

y preservar las propiedades mecánicas [55]. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Un par de métodos empleados recientemente son el formado plástico rápido 

desarrollado por General Electric y el formado por soplado de ciclo alto desarrollado por 

Honda. Estos procesos se basan en una combinación de varios factores con el objetivo de 

disminuir el tiempo de ciclo. Algunos de estos factores son: un rápido precalentamiento de la 

lámina durante el cierre del molde, la utilización de prensas hidráulicas equipadas con placas 

de calefacción que calientan a los moldes, así como de equipos y métodos para la rápida y 

fácil extracción de parte; el uso de moldes aislados con un sistema de autocalentamiento y de 

hidróxido de magnesio y nitruro de boro como lubricante y desmoldante; y finalmente la 

consideración de realizar el manejo rápido y automatizado del material  y la limpieza de los 

moldes dentro de la prensa en temperatura elevada y en operación. Ambos procesos se han 

utilizado principalmente en aluminios grado 5XXX, para obtener pasos de formado de 1 a 2 

min, en baja temperatura (450°C) y alta rapidez de deformación (0.001-0.1 s-1) [54,57–59].  
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lado posterior 

Entrada de 

gas para el 

lado posterior 

de la lámina 

Lámina 

formada 

Inserto 

del molde 

Cuerpo del molde 

Figura 1.7 Esquema del SPF con retropresión [55] 
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Por otro lado, también se ha propuesto la modificación del proceso de deformación 

mediante la utilización de etapas como una alternativa para lograr deformaciones en alta 

rapidez. Poe ejemplo, partiendo de un tamaño de grano de 0.85 µm y una temperatura de 240 

°C, la aleación Zn-21Al-2Cu, se deformó inicialmente en forma continua hasta la fractura 

utilizando un intervalo de rapidez de 1E-1 a E-3 s-1 y se obtuvieron elongaciones entre 400% y 

915%. Posteriormente la deformación se realizó en etapas: una deformación en la región 

elástica usando una baja rapidez de deformación (5.5E-5 s-1 por 1 min), previa a la deformación 

plástica con una rapidez de deformación mayor (1 s-1 por 30%) (ver Figura 1.8a y 1.8b). Con 

ello se logró disminuir el grado de inestabilidad plástica, obteniendo una deformación del orden 

de 500% a una rapidez de 1s-1, en un tiempo aproximado de 1 hora. La investigación se basó 

en la idea de que la microestructura se prepara en la región elástica para poder deformarse 

superplásticamente [29,36,97].  

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

a) 
 b) 

Figura 1.8 Probeta deformada a una temperatura de 240°C y tamaño de grano inicial de 0.8 
µm. a) ε= 400% y deformación continua a una rapidez de 1E-1 s-1, b) ε = 500%, etapas 

elásticas (5.5E-5 s-1 por 1 min), etapas plásticas (1 s-1 por 30%) [97] 
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1.4. Modelos para los mecanismos de deformación superplástica en aleaciones metálicas 

en alta rapidez 

 

En materiales superplásticos convencionales, el GBS es el mecanismo de deformación 

dominante. La compatibilidad entre granos durante el resbalamiento se mantiene por un 

proceso de acomodo el cual puede involucrar migración de borde de grano, rotación de grano 

y difusión o movimiento de dislocaciones. Si la distancia para el resbalamiento es muy larga 

para que se lleve a cabo en forma elástica, el resbalamiento se llevará a cabo por difusión o 

flujo plástico [39]. Los modelos propuestos en la literatura consideran que actúa algún 

mecanismo de acomodo junto con el GBS. Los mecanismos de acomodo se pueden dividir 

en general en tres grupos: acomodo por difusión, acomodo por dislocaciones y modelos 

combinados [98]. Sin embargo, ninguno de estos modelos es completamente consistente con 

la observación experimental. El tema ha sido revisado en forma extensiva, incluyendo 

propiedades mecánicas, metalográficas y cambios en la textura cristalográfica, y mecanismos 

operantes [99].  

 

Algunos autores han propuesto que las características asociadas con la HSRS no se 

presentan durante el flujo plástico convencional, mientras que otros son de la opinión contraria 

y proponen que la superplasticidad convencional y la HSRS son causadas por el mismo 

mecanismo. Estos investigadores han establecido que la deformación superplástica 

ocasionada por el resbalamiento por borde de grano, es atribuida a diferentes 

micromecanismos de acomodo para el control de la rapidez, tales como: (a) resbalamiento y 

el trepado de dislocaciones, la presencia de un esfuerzo umbral en función de la temperatura 

y una energía de activación mayor que la necesaria para la autodifusión, (b) la presencia de 

una película líquida en el borde de grano, (c) un flujo plástico controlado por la deformación 

de la interface, (d) movimiento de las dislocaciones y maclas, (e) combinación de la 

deformación de los granos combinado con un fluido interfacial, (f) combinación de la difusión 

entre la red y los bordes de grano, (g) competencia entre resbalamiento y trepado de 

dislocaciones, (h) interacción entre el soluto y las dislocaciones dando lugar a un intercambio 

de granos, (i) mismo mecanismo para la superplasticidad convencional y la HSRS, (j) 

recristalización continua y resbalamiento por borde de grano, (k) resbalamiento interfacial en 

presencia de una fase líquida y recristalización dinámica, (l) modelo de relajación por difusión 

con un valores de esfuerzo en función de la temperatura, (m) fluencia de dislocaciones, (n) 

rapidez de fluencia de dislocaciones controlada por la difusión, (o) migración de borde de 

grano inducido por esfuerzo y (p) resbalamiento de dislocaciones a través de granos en 
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presencia de precipitados coherentes [92]. A continuación, se describen algunos de los 

micromecanismos más aceptados. 

 

La existencia de una temperatura óptima para la HSRS: Esta temperatura está por 

encima o cercana a la temperatura de solidus [41,60,61,100]. Cuando T≥Ti pero cerca de Ti, 

siendo Ti la temperatura incipiente, solo una pequeña cantidad de fase líquida está presente, 

la cual puede segregarse en los bordes de grano, pero especialmente en los puntos triples. 

Cuando el espesor de la fase líquida es muy delgado, los átomos en la vecindad de dos granos 

adyacentes todavía están en estado sólido, por lo que actúa una fuerza de tensión, Tgb, como 

se ilustra en la Figura 1.9.  En otras palabras, el borde de grano puede soportar el esfuerzo 

de tensión, . También el esfuerzo de corte , puede ser transferido a través del borde (las 

flechas en la Figura 1.9, indican el sentido en el que actúan los esfuerzos). Cuando T>>Ti y 

cercana a Ts, la fusión macroscópica comienza a ocurrir, causando que el espesor de la fase 

líquida sea cada vez mayor y los átomos en granos adyacentes no pueden experimentar la 

tensión [41,60,61,100].   

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

El modelo de relajación de esfuerzos por difusión describe que un estado de esfuerzos 

generado por partículas de segunda fase puede relajarse a la temperatura de inicio del 

comportamiento superplástico en alta rapidez. Propone que existe una dependencia de la 

HSRS con el tamaño de la partícula y con la temperatura. Las partículas en los bordes de 

grano Pgb, impiden el resbalamiento y llevan a la concentración de esfuerzos. Esta 

concentración debe ser disminuida para que continúe el resbalamiento y evitar la nucleación 

de cavidades. La disminución del esfuerzo se lleva a cabo por la difusión de átomos, sin 

Figura 1.9 Representación de la estructura de grano en 
presencia de una fase líquida en los bordes de grano [100] 
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embargo, si esto no sucede lo suficientemente rápido, ocurrirá una descohesión y la 

nucleación de cavidades. El modelo, en el cual se calcula la rapidez de deformación crítica 

para la nucleación de cavidades, se esquematiza en la Figura 1.10 [101]. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Se propuso que, para aleaciones que tienen una microestructura deformada en un inicio 

de la prueba, la fluencia por dislocaciones y una recristalización dinámica continua, tienen la 

mayor contribución. Esto se evidenció por la actividad de las dislocaciones y cambios 

observados en la textura. Se ha observado que la fluencia por dislocaciones predomina a 

pequeñas deformaciones porque no se puede llevar a cabo el GBS. También hay evidencia 

de que cuando la deformación aumenta, se incrementa el número de granos con ángulos de 

desorientación altos y que aparecerán nuevos granos equiaxiados dentro de los granos 

elongados como resultado de una recristalización dinámica. Esto permitirá que ocurra GBS 

en estos granos, produciendo una distribución aleatoria de los ángulos de desorientación de 

borde de granos.  Esta relación entre GBS y fluencia por dislocaciones, genera gradientes de 

textura, lo que indica que ambos mecanismos están actuando con diferente contribución en 

diferentes regiones de la misma muestra [102,103]. 

 

Para otras aleaciones se ha reportado la recristalización dinámica como el único 

mecanismo que actúa en HSRS y una ausencia de GBS. En este caso, se parte de una 

microestructura inicial y con la primera deformación (aprox. 46%), la microestructura inicial 

recristaliza, evidenciándolo por un refinamiento de grano e incremento en el número de granos 

con ángulo de desorientación bajo. La deformación de la probeta es acompañada por 

gradientes de deformación plástica y de rapidez de deformación, así como por diferencias en 

Gano A 
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Interacción 

partícula-

dislocaciones 

Grano C 

Grano B 

Pgb 

Acomodo por difusión 

Figura 1.10  Efecto de partículas de segunda fase, que 
dificultan el GBS y resbalamiento de dislocaciones [101] 
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los tamaños de grano. La combinación de estos factores producirá el desarrollo de un cuello 

localizado y una subsecuente falla [8]. 

 

Por otro lado, la aplicación de un tratamiento de recocido podría ser un proceso térmico 

que ayude a que ocurran mecanismos que favorecen al comportamiento superplástico a 

través de un proceso de recristalización. En este proceso, la energía libre de un material se 

incrementa durante la deformación por la presencia de dislocaciones e interfaces. Un material 

que contenga estos defectos es termodinámicamente inestable (ver Figura 1.11a). Si el 

material se calienta a una alta temperatura (recocido), procesos térmicamente activados, 

como la difusión en estado sólido, proveen mecanismos para que los defectos sean removidos 

o adquieran configuraciones electrónicas de menor energía [104].  

 

Cuando este material se calienta en el rango de temperatura de recuperación, justo por 

debajo de la temperatura de recristalización, se relajan tensiones internas en el metal. Durante 

la recuperación, se suministra suficiente energía térmica como para permitir el reordenamiento 

de las dislocaciones, en configuraciones de menor energía. El proceso de la recuperación se 

denomina poligonización (ver Figura 1.11b) y es un cambio microestructural que precede a la 

recristalización [105]. En otras palabras, la recuperación puede definirse como la restauración 

de las propiedades físicas, sin un cambio observable en la microestructura [106].  

 

Cuando el metal deformado se calienta a una temperatura suficientemente alta, se 

nuclean nuevos granos libres de deformación en la estructura del metal recuperado (ver Figura 

1.11c) e inician su crecimiento, formando una estructura de material recristalizado. Después 

de estar suficiente tiempo a la temperatura de recristalización, la estructura se reemplaza 

completamente por una estructura de grano recristalizado (ver Figura 1.11d) [105]. La 

recristalización es el remplazo de una microestructura deformada por el remplazo de granos 

libres de esfuerzo, esto es evidenciado por la disminución de dureza e incremento en 

ductilidad [106].  

 

La recristalización tiene lugar a través de dos mecanismos principales: un núcleo aislado 

puede expandirse con un grano deformado o un límite de grano de ángulo grande puede 

emigrar hacia una región fuertemente deformada. En cada caso, la estructura del lado 

cóncavo del límite que se mueve, está libre de deformación y tiene baja energía interna, 

mientras que la estructura del lado convexo del límite que se mueve, tiene una gran densidad 

de dislocaciones por la deformación y una elevada energía interna. El límite de grano se 
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mueve alejándose del centro de la curvatura. Como resultado ocurre crecimiento de grano y 

disminución de la energía interna, por la sustitución de regiones deformadas por regiones 

libres de deformación (ver Figura 1.11e) [105].  

 

Los parámetros que afectan la recristalización son: cantidad de deformación previa, 

temperatura, tiempo, tamaño de grano inicial y la composición del metal o aleación. La 

recristalización de un metal puede tener lugar en un intervalo de temperaturas el cual depende 

de las variables citadas [105,106]. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

a) b) c) 

d) e) 

Figura 1.11 Esquema del proceso de recocido a) estado deformado, b) recuperado, c) 
parcialmente recristalizado, d) completamente recristalizado, e) crecimiento de grano [104] 
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1.5. Estabilidad del flujo plástico 

 

La capacidad de deformación plástica de los metales se evalúa con la determinación del 

porcentaje elongación y por el grado de estabilidad del flujo plástico. En los materiales dúctiles, 

el flujo comienza a localizarse al llegar a la carga máxima. En un material plástico ideal, es 

decir, que no experimenta endurecimiento por deformación, el cuello inicial crecerá de manera 

difusa provocando que la deformación sea estable. Sin embargo, en los metales reales ocurre 

un endurecimiento por deformación, que incrementa la capacidad del material de soportar la 

carga cuando la deformación aumenta y al mismo tiempo el área de la sección transversal 

disminuye. La condición del inicio de inestabilidad plástica se define por la Ecuación 1.7:  

𝑑𝑃 = 0          (1.7) 

 

donde P es la carga [106,107]. 

 

El efecto del endurecimiento por deformación y de la sensibilidad a la rapidez de 

deformación, ha sido ampliamente estudiado. Hart desarrolló un criterio que establece que la 

deformación es estable si, durante el transcurso de la deformación, la magnitud de la 

diferencia de la sección transversal no incrementa, el cual se expresa por la ecuación 1.8: 

      𝛾 + 𝑚 ≥ 1                        (1.8) 

 

Para esta ecuación 𝛾 es el coeficiente de endurecimiento por deformación (ver Ecuación 

1.9) y m sensibilidad a la rapidez de deformación (ver Ecuación 1.10) [108]: 

𝛾 =  
1

𝜎
(

𝜕 𝜎

𝜕𝜀
)      (1.9) 

𝑚 =  
𝜀̇

𝜎
 (

𝜕𝜀

𝜕𝜀̇
)    (1.10) 

 

Duncombe, define la inestabilidad en términos de una variación en la rapidez de 

deformación local, iniciando la inestabilidad cuando [109]: 

𝛾 = 1            (1.11) 

 

Gosh, utiliza la carga máxima para una prueba de tensión a rapidez de deformación 

constante y establece [109]: 

𝛾 − 𝑚 = 1     (1.12) 
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Cáseres establece que, el desarrollo de un cuello difuso durante el flujo superplástico 

es descrito por la ecuación (1.13) [110], en la cual la inestabilidad es descrita por el parámetro 

de inestabilidad I:  

𝐼 =
1−𝛾−𝑚

𝑚
       (1.13) 

 

Cuanto más grande sea I, significa que la deformación es más inestable. A baja rapidez 

de deformación, un valor grande de I, puede ser compensado por un valor de sensibilidad a 

la rapidez de deformación bajo. El crecimiento en el tamaño de grano disminuye la 

inestabilidad en tensión a baja rapidez de deformación. Por otro lado, el parámetro I puede 

incrementarse en alta rapidez de deformación cerca de los límites de la región I y II. Esto 

ocurre en esta región debido al efecto del tamaño de grano sobre el esfuerzo de flujo y a la 

sensibilidad a la rapidez de deformación [111].  

 

La relación de I con la deformación se representa en la Figura 1.12, en la que se muestra 

como el parámetro m disminuye lentamente con la deformación, mientras que 𝛾 disminuye 

abruptamente [109]. 

   

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

La ecuación 1.13, se utilizó para estudiar la inestabilidad plástica de la aleación Zn-22Al-

0.5Cu para tres diferentes rapideces, El valor de I fue mucho menor a rapidez intermedia (ver 

Figura 1.13) [17]. Utilizando la misma ecuación para la aleación Zn-21Al-2Cu en 1.33E-3 s-1, 

se encontró que el valor de I es menor a 1 para un rango de deformación de 0.2 a 0.7 [112]. 

 

Figura 1.12 Esquema que indica el cambio en el parámetro de 
inestabilidad I en función de la deformación.  Deformación 

inestable (ε1) Ducombe y (ε2) Hart  [109]  
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Figura 1.13 Parámetro de inestabilidad en función dela deformación verdadera [17] 

 

Sato y Kuribayashi, propusieron cuatro criterios basándose en los criterios propuestos 

anteriormente. Los criterios mostrados en la Tabla 1.3, muestra la evolución de un cuello 

acorde a los parámetros m y 𝛾, donde ϕ representa la relación entre la sección transversal 

uniforme y la sección transversal con el encuellamiento, y en la Figura 1.14 se muestra acorde 

el parámetro I [113]: 

 

Tabla 1.3 Criterios de inestabilidad plástica [113] 

m y 𝛾 Comportamiento de la estabilidad plástica 

𝛾 ≥1 El cuello no crece 

𝛾 <1, m+ 𝛾 ≥1 El cuello crece de forma difusa 

m+ 𝛾 <1, 2m+ 𝛾 >1 Se comienza a formar un cuello agudo, pero después se estabiliza 

2m+ 𝛾 ≤1 El cuellos se agudiza 
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Figura 1.14 Esquema de la evolución del cuello acorde el parámetro de 
inestabilidad [113] 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

La sensibilidad a la rapidez de deformación m, también puede ser evaluada por la 

Ecuación 1.14  [114]:  

𝑚 =  
log

𝜎2
𝜎1

log
𝜀̇2
𝜀̇1

      (1.14) 

 

Donde un valor de 1 para m representaría una situación ideal en donde la deformación 

es estable, mientras que altos valores de m llevan a una situación en la cual el cuello es difuso 

y no se propaga. Lo anterior genera que diferentes áreas de la sección transversal se 

deforman a rapidez similar [64]. El valor de m para la aleación Zn-22Al se determinó 

aproximadamente de aproximadamente 0.5 en la región superplástica. La evaluación de m 

para el mismo rango en la aleación Zn-21Al-2Cu, presenta una disminución de 0.26-0.22, 

evaluada a 1.33E-3 s-1, para el mismo rango de deformación [112].  

 

El coeficiente de endurecimiento por deformación 𝛾, puede ser calculado a rapidez de 

deformación verdadera constante como (ver Ecuación 1.15):    

𝛾 =  
𝑝

𝑛

𝑐

𝑑𝑖+𝑐𝜀
          (1.15) 

 

Donde 𝑑𝑖 es el tamaño de grano inicial, n es el exponente del esfuerzo y p es el 

parámetro de la sensibilidad del tamaño de grano, c es una constante empírica del material 

relacionada con el crecimiento dinámico del grano, ε es la deformación verdadera [109]. Estos 

parámetros se obtienen experimentalmente. Para la aleación Zn-22Al, el parámetro tiene un 

valor de 0.4 evaluado a rapidez intermedia [113] y para la aleación Zn-21Al-2Cu, disminuye 

de 0.75 a 0.6 evaluado a 1E-3 s-1 [112]. 

Posición en el espécimen (u.a) 

Estado inicial 

R
e

la
c
ió

n
 d

e
 s

e
c
c
ió

n
 t

ra
n

s
v
e

rs
a

l 



29 
 

M. Ramos propone que para la evaluación de la inestabilidad plástica en la aleación Zn-

21Al-2Cu, es conveniente considerar la estimación de 𝛾 y m en función de la deformación 

verdadera, debido a que ambos parámetros pueden variar en función de la deformación ε 

[112].  

 

Para determinar la localización del flujo plástico y el grado de uniformidad del proceso 

de deformación, Mohamed y Langdon propusieron un método en el cual la sección calibrada 

de la probeta L0, se divide en segmentos de igual longitud (l0) en dirección transversal al eje 

de tensión. La probeta se ensaya a una velocidad de cabezal constante y la prueba se detiene 

a intervalos de deformación específicos ∆L. Se calcula el porcentaje de deformación total 

∆L/L0% y el porcentaje de deformación de cada segmento individual ∆l/l0%. Cuando la probeta 

se deforma de manera estable a lo largo de la longitud calibrada, cada segmento se deforma 

la misma cantidad ∆L/L0% aproximadamente ∆l/l0% [16]. 
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Capítulo 2: Procedimiento para la evaluación del comportamiento superplástico de la 

aleación Zn-23Al-1.15Cu en alta rapidez de deformación 

 

En este capítulo se describe el proceso para producir la aleación Zn-23Al-1.15Cu, así 

como el procesamiento termomecánico utilizado para obtener la microestructura bifásica de 

granos equiaxiados que favorezcan el comportamiento superplástico y adicionalmente se 

describen las condiciones en las que se realizaron los ensayos de tensión. Se describen 

también las metodologías empleadas para la caracterización de las probetas antes y después 

del proceso de deformación y finalmente se explica el proceso para la evaluación de la 

estabilidad del flujo plástico.  

 

2.1. Obtención y caracterización de aleación Zn-23Al-1.15Cu 

 

En el diagrama Zn-Al binario de equilibrio mostrado en la Figura 2.1 [115], se puede 

observar que el zinc tiene una temperatura de fusión alrededor de 420°C, el aluminio alrededor 

de 660°C y que la transformación eutectoide ocurre a una temperatura de 275°C con una 

composición del 78% de peso de Zn y 22% de peso de Al. En el lado izquierdo se encuentra 

la fase α rica en Al y en el lado derecho se encuentra la fase η rica en Zn. Se consideró utilizar 

el diagrama binario debido a que se demostró que cuando el cobre es menor al 2% en peso 

en la aleación, forma solución sólida con α y η [31].  
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Figura   Figura 2.1 Diagrama binario de equilibrio Zn-Al [115] 
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2.1.1. Fusión de la aleación 

 

La aleación Zn-23Al-1.15Cu, fue preparada en un horno eléctrico de inducción marca 

Pillar, en atmósfera de aire. Para la fusión se utilizó un crisol de grafito con capacidad de 2.8 

kg, en él se introdujo zinc SHG (Special High Grade Zinc, 99.995% Zn como mínimo) y una 

vez que éste se transformó al estado líquido, se agregó el aluminio de pureza comercial, el 

cual fue previamente calentado; ambos se agitaron hasta obtener un líquido homogéneo. 

Transcurridos unos minutos, se agregaron pequeños trozos el cobre también de pureza 

comercial y se continuó la agitación por unos minutos. El proceso se realizó a una temperatura 

de 700°C aproximadamente. 

 

2.1.2. Solidificación por colada semicontinua 

 

Una vez que la aleación se encontraba en estado líquido, se utilizó el procesó de colada 

semicontinua vertical [116]. La aleación se vació dentro de un molde de cobre de diámetro 

interior de 3.8 cm que se enfría con agua para promover una rápida solidificación del material. 

En la parte inferior del molde hay un fondo falso que se desplaza hacia abajo arrastrando el 

material que solidificó, éste material continúa su solidificación con ayuda de un sistema de 

enfriamiento secundario, como se esquematiza en la Figura 2.2. La selección de este método 

de solidificación se debió a que el material se solidifica más rápido, lo cual produce un tamaño 

de dendrita más fino en comparación con el obtenido por colada en lingotera. La dimensión 

final del material solidificado en forma de barra fue de 3.8 cm de diámetro y 50 cm de largo. 

La composición de la barra obtenida se determinó por medio de la técnica de análisis químico 

por espectrometría de emisión atómica por chispa acorde a la norma ASTM E634 [117]. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 Figura 2.2 Esquema del equipo para colada semicontinua 

Entrada de agua 

Salida de agua 

Enfriamiento secundario 

Barra sólida 

Fondo falso 
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2.1.3. Procesamiento termomecánico 

 

Para el procesamiento termomecánico como primer paso, se maquinó la superficie de 

la barra para quitar la zona que se enfrió más rápido, ya que ésta no es representativa de la 

microestructura y con el fin de eliminar defectos superficiales que pudieran afectar en el 

proceso de extrusión inversa. La barra se cortó en tochos de 9 cm de longitud y se maquinaron 

las caras planas para que quedaran a 90° con el cilindro. 

 

Se utilizó el proceso de extrusión inversa en caliente y el esquema del equipo utilizado, 

se ilustra en la Figura 2.3 [118]. Para esto, se colocó uno de los tochos de 3.7 cm de diámetro 

por 9 cm de longitud dentro de una mufla a 350°C por un lapso de 1 h, con el objetivo de 

favorecer la homogenización y disminuir la carga en la extrusión inversa. Pasada la hora de 

homogenización, el tocho se sacó y se colocó dentro de la camisa de extrusión, la cual fue 

previamente calentada y mantenida a 350°C; se cubrió el tocho con Bardhal 2 con el fin de 

disminuir la fricción entre el material que fluyó y la pared de la camisa de extrusión. Para el 

proceso se colocó el dado de extrusión encima del tocho, se colocó el ariete encima del dado 

y se colocó una placa con un orificio entre el ariete y el cabezal superior (fijo) de la prensa, el 

cual también tiene un orificio. Al aplicar la carga, el material comenzó a fluir a través del dado, 

el ariete, el orificio en la placa y el orificio en el cabezal superior. El material resultante fueron 

perfiles de 5 mm de espesor, 20 mm de ancho y 80 cm de longitud, que fueron cortados en 

tramos de 10 cm de longitud. Esto representa una relación de extrusión de 10.  
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Figura 2.3 Esquema del equipo utilizado durante la extrusión [118] 
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Se seleccionó el proceso de extrusión inversa en vez de directa, porque el primero 

permite utilizar una carga menor [119]. Para la extrusión se utilizó una prensa modelo propio 

del Instituto de metalurgia con capacidad de 10000 Psi, la presión utilizada durante el proceso 

fue de 8000 Psi.  

 

Posterior a la extrusión, se continuó con un proceso de laminación en caliente. Para ello, 

se calentaron los perfiles de 20 mm de ancho x 5 mm de espesor x 10 cm de longitud, a una 

temperatura de 240°C en una parrilla Thermolyne modelo 2200. Se realizaron tres pasos de 

laminación en una laminadora de rodillo eléctrica marca Durston, los perfiles se calentaron 

nuevamente entre cada etapa de laminación. La velocidad utilizada durante el proceso fue de 

20 rpm (3.3 m/min). La reducción total fue 50%, obtenida con pasos sucesivos de reducción 

de 20%, 25% y 15%, dando como resultado un espesor final de 2.6 mm y una longitud de 18 

cm aproximadamente. Los perfiles se cortaron y maquinaron para obtener probetas para los 

ensayos de tensión con las dimensiones como se ilustra en la Figura 2.4, los estándares a 

utilizar para la fabricación de las probetas son ASTM E2448 y ISO 20032 [120]. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

2.1.4. Tratamiento térmico   

 

Las probetas se homogenizaron a 350°C por un lapso de 1 h en una mufla Thermolyne 

modelo 1300. Al término de la hora, se templaron en agua a 4°C, con el objetivo de obtener 

una microestructura bifásica de grano fino.  

 

 

Figura 2.4 Probeta para ensayo de tensión 

Espesor 2.54 mm  

Ancho calibrado 

5.08 mm 

Radio de curvatura 

2mm 

Longitud calibrada 6.35 mm 

Longitud entre brazos 

10 mm 

Ancho total 20 mm 

Longitud total 30 mm 



34 
 

2.1.5. Preparación metalográfica 

 

Las probetas fueron preparadas metalográficamente después del temple para permitir 

su caracterización microestructural posterior al ensayo de tensión. Este proceso se realizó 

siguiendo la metodología descrita en un trabajo previo realizado por M.G. Rodríguez [121]. La 

preparación metalográfica consistió de una primera etapa de desbaste, utilizando papel 

abrasivo de carburo de silicio marca Struers No. 1000, 1500, 2000 y 4000. La segunda parte 

consistió en tres etapas de pulido, el pulido grueso se realizó con alúmina de 5–1 μm, seguido 

por alúmina de 0.3 μm y finalmente se utilizó pasta de diamante de 0.1 μm [121]. 

 

2.1.6. Estabilización del tamaño de grano 

 

Posterior a la preparación metalográfica, las probetas fueron tratadas térmicamente 

dentro de una mufla a 240°C por 20 minutos, con el objetivo de crecer y estabilizar el tamaño 

de grano. Se determinó el tamaño de grano mediante el método de intersección media linear 

utilizando un microscopio óptico Olympus GX51 y el software stream essentials. 

 

2.1.7. Medición de dureza 

 

La dureza se midió en cada una de las etapas de procesamiento acorde a la norma 

ASTM E18 – 03 Métodos de prueba estándar para la dureza de Rockwell de materiales 

metálicos [122]. Se optó por el ensayo de dureza Rockwell con escala F, utilizando una carga 

de 60 kgf, un penetrador de 1/16” y un tiempo de aplicación de la carga de 2 min. El equipo 

utilizado fue un durómetro Hoytom 1003-A. Se utilizó tabla de equivalencias para poder 

comparar con otras aleaciones base Zn-Al [122]. 
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2.2. Descripción de los ensayos realizados en forma continua y con la utilización de etapas 

de deformación elástica-plástica  

 

Los ensayos de tensión para la aleación Zn-23Al-1.15Cu, se realizaron en una máquina 

de tensión marca Instron 5500R, modelo 1125 con capacidad de 10000 Kgf, la cual cuenta 

con un horno integrado con capacidad de alcanzar una temperatura de 250°C (ver Figura 2.5). 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

2.2.1. Ensayos de tensión para la determinación de propiedades mecánicas a temperatura 

ambiente  

 

Para obtener las propiedades mecánicas a temperatura ambiente, se sugirió la 

realización de ensayos de tensión en forma continua hasta la fractura acorde a la norma ASTM 

E8, Métodos de prueba estándar para las pruebas de tensión de los materiales metálicos [81],  

para lo que se utilizó una rapidez de deformación de 8.3E-3 s-1, una temperatura de 25°C 

(Temperatura homóloga de 0.43) y un tamaño de grano inicial de 0.57 µm. Se evaluaron las 

propiedades mecánicas a través de resistencia última a la tensión, esfuerzo de flujo y 

elongación a la fractura.  

 

 

 

 

Figura 2.5 Máquina universal con horno 
integrado para ensayo de tensión 
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2.2.2. Ensayos de tensión a alta temperatura en función de la rapidez de deformación  

 

Se realizaron ensayos de tensión en forma continua hasta la fractura en alta 

temperatura, para obtener la alta rapidez de deformación que propiciara la mayor cantidad de 

deformación con el menor esfuerzo de flujo. Para lograr lo anterior, se sugirió la realización 

de ensayos de tensión acorde a la norma ASTM E8 [81].  Para la selección de los parámetros 

del proceso se tomó como referencia lo reportado por Mohamed y M. Ramos [36,64], siendo 

los parámetros una temperatura de 230°C (Temperatura homóloga de 0.67), un tamaño de 

grano inicial de 0.57 µm y rapidez de deformación inicial de 1.33E-1 s-1, 1.33E-2 s-1 y 1.33E-3 s-

1 para cada ensayo. Se evaluaron las propiedades mecánicas a través del esfuerzo de flujo y 

la elongación a la fractura.  

 

2.2.3. Ensayos de tensión a alta temperatura y alta rapidez de deformación, utilizando 

diferentes condiciones para las etapas de deformación elástica-plástica.  

 

El objetivo de estos ensayos fue el de estudiar el comportamiento de la aleación Zn-

23Al-1.15%Cu en alta temperatura para obtener la deformación en el menor tiempo y con la 

mayor estabilidad, utilizando etapas de deformación elástica-plástica. Se utilizó una 

temperatura de 230°C y un tamaño de grano inicial de 0.57 µm. 

 

2.2.3.1. Ensayos de tensión en función de las etapas de deformación plástica 

 

Se realizaron ensayos de tensión en forma continua hasta la fractura, para determinar 

la cantidad máxima de deformación plástica estable por etapa que se puede utilizar en alta 

rapidez. La secuencia de deformación constó de etapas alternadas de deformación elástica a 

una baja rapidez de 1.31E-4 s-1 por un lapso de 1 min y etapas de deformación plástica en alta 

rapidez de 1.33E-1 s-1 con una cantidad de deformación fija de 25%, 50% y 75%, 

respectivamente para cada ensayo. 

 

2.2.3.2. Ensayos de tensión en función de las etapas de deformación elástica 

 

Se realizaron ensayos de tensión fijando la deformación total en 500% con el objetivo 

de comparar el efecto de la duración de la etapa de deformación elástica.  El primer ensayo 

fue realizando la deformación en forma continua, el segundo y tercer ensayo utilizando etapas 

de deformación elástica de 1 min y 2.5 min respectivamente a 1.31E-4 s-1 y una cantidad de 
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deformación plástica de 50%, que fue la cantidad de deformación del grupo de ensayos 

anterior que presentó un mejor compromiso entre la homogeneidad y el tiempo total del 

ensayo. 

 

2.2.4. Estabilidad del flujo plástico en función de la deformación  

 

Este grupo de ensayos se realizó para determinar la evolución microestructural en 

función de la deformación y la estabilidad del flujo plástico.  Durante los ensayos se utilizó la 

secuencia del proceso que presentó el mejor compromiso entre la homogeneidad y el tiempo 

total del ensayo de la sección 2.2.3.2. Los ensayos se detuvieron hasta obtener una 

deformación total de 150%, 300%, 500% y 600% respectivamente.  

 

2.3. Métodos para la caracterización de las probetas antes y después del proceso de 

deformación 

 

2.3.1. Evaluación de la localización de flujo plástico y la uniformidad de la deformación 

 

La localización de flujo plástico y la uniformidad de la deformación se evaluó para todas 

las probetas ensayadas. Para ello se utilizó el método propuesto por Mohamed y Langdon 

[16], que sugiere dividir la sección calibrada en partes iguales a lo largo del eje longitudinal, 

en este caso se dividió en 7 secciones por su reducido tamaño (ver Figura 2.6). El método 

ayuda a determinar la posición de la fractura y a evaluar la cantidad de deformación para cada 

una de las secciones en función de la cantidad de deformación total. Se determinó la 

uniformidad utilizando las probetas ensayadas acorde a la secuencia descrita en la sección 

2.2.3.2.  

 

  

 

 

 

 

 

 

 

 

Figura 2.6 Esquema de la probeta dividida en 7 secciones 
de l0 de longitud cada una [112] 



38 
 

2.3.2. Determinación de la inestabilidad 

 

Se determinaron los parámetros de sensibilidad a la rapidez de deformación (m) como 

lo indica la Ecuación 1.11 [114], el coeficiente de endurecimiento por deformación (𝛾) como lo 

indica la Ecuación 1.12 [109] y el parámetro de inestabilidad (I) propuesto por Caseres y 

Wilkinson como lo indica la Ecuación 1.10 [109], todos en función de la deformación como lo 

propuesto por M. Ramos [112]. Para el cálculo de m, se utilizaron los datos de los ensayos 

1E-2 s-1 a E-1 s-1 de la sección 2.2.2, debido a que el objetivo es analizar estos parámetros en 

alta rapidez.  

 

2.3.3. Caracterización microestructural 

 

Se caracterizó microestructuralmente el material en cada una de las etapas del 

procesamiento, así como la probeta sin deformar y las probetas deformadas. Se utilizó un 

microscopio electrónico de barrido (MEB) modelo JSM-6610LV, utilizando las señales de 

electrones retrodispersados y electrones secundarios, un voltaje de 20 KV, un spot size de 4-

5 y una distancia de trabajo de 10-11 mm. El análisis de los cambios microestructurales en 

las probetas deformadas se realizó para las cuatro zonas descritas en el esquema de la Figura 

2.7, donde la zona 4 es la parte de sujeción, la zona 3 es la parte donde inicia la longitud 

calibrada, la zona 2 es la parte media entre el final de la longitud calibrada y la zona de fractura, 

por último, la zona 1 es la parte cercana a la fractura.   

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Zona 4 Sin deformación 
 
 

Zona 3 Menor deformación 
 

 
Zona 2 Media deformación 
 
 

Zona 1 Mayor deformación 

Figura 2.7 Zonas definidas para la caracterización en MEB 
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Se utilizó la técnica de difracción de rayos X para obtener el espectro de las fases 

presentes en el sistema para la muestra sin deformar y deformada en etapas de deformación 

elástica de 1 min a 1.31E-4 s-1 y una cantidad de deformación plástica de 50%. El análisis se 

realizó en un equipo marca Rigaku, modelo D-Max 2200, con tubo de cobre. Las condiciones 

utilizadas fueron: ángulo 2θ de 30-85°, step 0.02, voltaje de 40 kV, intensidad 36 mA.  
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Capítulo 3: Análisis y discusión de resultados de los ensayos realizados en forma 

continua y con la utilización de etapas de deformación elástica-plástica 

 

 En este capítulo se presenta la caracterización microestructural de la aleación Zn-23Al-

1.15Cu en estado de partida y de las probetas deformadas, así como los resultados de los 

ensayos de tensión realizados bajo condiciones de deformación continua y deformación por 

etapas. Para determinados ensayos se presenta también la evaluación de la estabilidad del 

flujo plástico. Por último, se propone una teoría fenomenológica para describir el 

comportamiento superplástico de la aleación en alta rapidez de deformación, cuando el 

proceso se lleva a cabo utilizando etapas de deformación elástica-plástica. 

 

3.1. Obtención y caracterización de la aleación con microestructura favorable para el 

comportamiento superplástico 

 

El resultado del análisis químico por espectrometría de emisión atómica presentado en 

la Tabla 3.1, muestra que la composición se encuentra del lado hipoeutectoide, lo cual puede 

promover la formación de los FBs por precipitación de la fase α proeutectoide hacia los 

bordes de grano de la fase β de alta temperatura [83].  

 

Tabla 3.1 Resultado de análisis químico 

Composición  
(% en peso) 

Zn 75.9 

Al 23 

Cu 1.15 

 

 

La Figura 3.1, muestra la microestructura obtenida después de cada etapa del 

procesamiento termomecánico. Para todos los casos, las fases oscura y clara son las fases α 

rica en Al y η rica en Zn, respectivamente. La Figura 3.1a, muestra que la microestructura de 

la aleación en estado de colada consta de un patrón dendrítico fino producido por el 

enfriamiento mediante colada semicontinua. En esta aleación, la solidificación comienza con 

la formación de dendritas finas ricas en aluminio, seguida por la formación de la fase α 

proeutectoide alrededor de las dendritas primarias. El líquido residual solidifica alrededor de 

las regiones interdendríticas acorde a la transformación eutéctica. Después de un 

subsecuente enfriamiento, la región de la fase β se transforma siguiendo la reacción 
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eutectoide : β → α+η, la cual ocurre a 275°C [113]. En la Figura 3.1b, que presenta a mayor 

detalle esta microestructura, el número 1 representa el eutectoide primario rico en aluminio; 

el número 2, el eutectoide rico en zinc y el número 3 constituyente interdendrítico rico en zinc, 

las características microestructurales descritas son similares a lo reportado por otros autores 

con composición Zn-Al [123].  

 

 

Estado de Colada 

a) 

Estado de Colada 

b) 

c) d) 

e) f) 

1 

2 

3 

Figura 3.1 Micrografía de la microestructura observada en MEB a) colada a 1000X, b) colada a 4000X, 
c) extruido, d) laminado, e) temple y f) recocida. c, d, e y f a 5000X 



42 
 

En la Figura 3.1c, que corresponde al proceso de extrusión inversa en caliente, se 

observa una microestructura laminar fina que resulta de la transformación eutectoide que lleva 

a la formación de las fases α y η. En la Figura 3.1d se muestra que ocurrió un engrosamiento 

de la microestructura laminar cuando se realizó la laminación en caliente a 240°C. La Figura 

3.1e muestra una microestructura bifásica granular fina producto de la descomposición celular 

que ocurrió durante el temple. En la Figura 3.1f, se muestra que ocurrió un crecimiento de 

grano durante el recocido a baja temperatura por 20 min. En esta microestructura existe la 

posibilidad de la presencia de las fases ε (Cu4Zn) y ’ (Al4Cu3Zn), pero pueden confundirse 

debido a su tonalidad, así que solo es posible distinguirla con un análisis puntual utilizando la 

técnica de espectroscopía de dispersión de energía de rayos X (EDX). 

 

La Tabla 3.2 indica los parámetros utilizados para las etapas del procesamiento 

termomecánico y la Figura 3.2, muestra las mediciones de dureza para cada una de estas 

etapas, las cuales se relacionan con las microestructuras mostradas en la Figura 3.1. Se 

puede observar que el tratamiento de recocido posterior al temple produjo un incremento en 

la dureza; este efecto ha sido reportado previamente por otros investigadores en aleaciones 

con composición cercanas al eutectoide Zn-22Al [80,124].  El valor de dureza de la aleación 

Zn-23Al-1.15Cu en estado de colada es de 73 HRF, equivalente a 80 HV utilizando la tabla 7 

del ASTM E140 [122], el cual es un valor intermedio a lo reportado para las aleaciones Zn-

22Al (40 HV) [124]  y Zn-21Al-2Cu (92-100 HV) [125].  

 

Tabla 3.2 Descripción de las etapas del procesamiento termomecánico de la aleación 

 

 

 

 

Etapa del procesamiento 

1 Estado de colada 

2 Estado de colada + Solubilización a 350°C por 1h + Extrusión a  350°C 

3 Estado de colada + Solubilización a 350°C por 1h + Extrusión a  350°C  + Laminación a 240°C 

4 
Estado de colada + Solubilización a 350°C por 1h + Extrusión a  350°C  + Laminación a 240°C 

+ Solubilización a 350°C por 1h + Temple en agua  4°C 

5 
Estado de colada + Solubilización a 350°C por 1h + Extrusión a  350°C  + Laminación a 240°C 

+ Solubilización a 350°C por 1h + Temple en agua  4°C + Recocido a 240°C por 20 min 
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El espectro de difracción de rayos X de la probeta sin deformar, ver Figura 3.3, muestra 

la presencia de la fase α y η. El contenido de cobre necesario para formar ε y ’ es a partir de 

2%, esto justifica la ausencia de estas fases e indica que todo el cobre entró en solución sólida 

en α y η.  

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

La Figura 3.4, muestra la microestructura obtenida después del tratamiento de recocido 

(estado de partida). Se observa una mezcla bifásica de α en color oscuro y η en color claro 

[97], ambas fases en forma de granos finos y equiaxiados con un tamaño de grano promedio 

de 0.57+0.08 µm. Aunque se observó la presencia de los bordes residuales de la fase  de 

alta temperatura (indicados con una flecha en la Figura 3.5a), FBs, estos están presentes en 

poca cantidad. 
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Como se mencionó en la sección 1.1, se requiere un tamaño de grano fino (≤10 µm) 

para que el material presente un comportamiento superplástico; y como se estableció en la 

Ecuación 1.1, a menor tamaño de grano, mayor rapidez de deformación. Sin embargo, es 

necesaria una estabilización del tamaño de grano previa a la realización de los ensayos, con 

el objetivo de disminuir el crecimiento de grano durante el ensayo, d, lo cual afecta la 

sensibilidad a la rapidez de deformación (m) y el coeficiente de endurecimiento por 

deformación (𝛾). Debido a que el grano sigue creciendo durante la deformación, se puede 

considerar que la estabilización completa no es posible [126]. En el presente trabajo se evaluó 

el crecimiento del tamaño de grano a la temperatura de trabajo en función del tiempo y los 

resultados obtenidos se muestran en la Figura 3.5. Aunque pudiera considerarse que un 

tiempo de estabilización conveniente sería entre 40 y 60 min, se decidió utilizar 20 min de 

recocido a 240°C para tratar de mantener un tamaño de grano fino que permita realizar los 

ensayos en alta rapidez y producir un grado de estabilización suficiente que no incremente el 

tiempo total de procesamiento. 
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Figura 3.5 Crecimiento de grano en función del tiempo 
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3.2. Resultados de los ensayos en tensión a temperatura ambiente  

 

3.2.1. Comportamiento mecánico 

 

La Figura 3.6 presenta la curva esfuerzo-deformación verdadera para los ensayos en 

tensión realizados a temperatura ambiente. En la curva se puede observar el comportamiento 

esperado para un material con ductilidad limitada en comparación con otros materiales 

superplástico en temperatura ambiente. En la Figura 3.7 se muestra la probeta deformada 

hasta la fractura, la cual fue de tipo dúctil [106]. 

 

   

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Al comparar los resultados reportados en la literatura (ver Tabla 1.1) bajo condiciones 

aproximadamente similares para las aleaciones Zn-22Al sin cobre (YS = 110MPa) [14], contra 

los realizados para la aleación con 1.15%Cu, se puede considerar que un incremento de 

aproximadamente dos y media veces en la resistencia (YS = 465 ± 19.5 MPa, UTS = 498 

±16.3 MPa), se atribuye a la presencia del cobre en solución sólida dentro de las fases α y η. 

Sin embargo, cuando se compara con la aleación con 2%Cu (UTS = 550 MPa) [90] la 

resistencia es menor, lo cual puede ser atribuido a la ausencia de fases intermetálicas ricas 

en Cu (ver Figura 3.3) que endurecen la aleación por precipitación. Cabe mencionar que para 

esta comparación se consideraron valores de resistencia obtenidos a rapidez cercana a 8.3E-

10 mm 

Figura 3.7 Probeta Zn-23Al-1.15Cu 
deformada a temperatura ambiente 
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3 s-1 dado que no se encontraron reportes bajo las mismas condiciones a las utilizadas en este 

estudio. 

 

3.2.2. Caracterización microestructural 

 
La Figura 3.8 muestra las micrografías de la probeta ensayada a temperatura ambiente. 

En las Figuras 3.8a, 3.8b y 3.8c, que corresponden a las zonas 4, 3 y 2, respectivamente, se 

observa que la microestructura está formada en su mayoría por una mezcla fina de granos 

equiaxiados de las fases  y , así como también se observa la presencia de regiones de 

fases finas que no se alcanzan a resolver, indicadas con la letra A. Esta última característica 

microestructural se ha reportado previamente en aleaciones Zn-Al y se ha sugerido que 

corresponde a restos de la fase 𝛽 supersaturada que no se alcanza a resolver y que no 

transformó, la cual después se transforma con la deformación [37,127]. También se ha 

sugerido que estas regiones se tratan de una microestructura laminar fina que proviene del 

estado de colada y se mantiene aún después del temple [4]. Basado en la caracterización 

microestructural de la muestra durante el procesamiento termomecánico (ver Figura 3.1) 

donde se observa fase laminar, se coincide en la idea de que esta característica 

microestructural corresponde a restos provenientes desde el proceso de solidificación. En la 

Figura 3.8d se observaron las mismas regiones, pero adicionalmente se presentan regiones 

de granos alargados y con tendencia a alinearse en la dirección de la aplicación del esfuerzo 

(letra B). En estas regiones el mecanismo de deformación plástica que está actuando es el 

resbalamiento de planos asistido por el movimiento de dislocaciones [106]. 

 

En la Figura 3.9 se muestra la zona de fractura, en la que se observa una mayor cantidad 

de granos equaxiados, particularmente de la fase η (ver Zona C), que en la zona de mayor 

deformación 3.8d. Esto sugiere que a temperatura ambiente la fase η recristaliza como 

resultado de la deformación en frío generada en el ensayo de tensión. Lo anterior se sustenta 

si se considera que la temperatura de recristalización de η es de -12°C, la de α es de 337°C 

[128] y que una temperatura de 25°C corresponde a 0.45 Tf para la aleación eutectoide Zn-

22Al. En esta microestructura permanece la fase sin resolver [4] (indicada con la letra A), pero 

en menor cantidad; además se observa una menor cantidad de granos alargados de ambas 

fases (indicada con la letra B), que en la zona de mayor deformación (Figura 3.8d). 
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Figura 3.8 Micrografía de la microestructura observada en MEB de una probeta ensayada a 25°C, a 
una rapidez de deformación de 8.3E-3 s-1 y tamaño de grano inicial de 0.57 µm, zona a) sin 

deformación, b) menor deformación, c) media deformación, d) mayor deformación 

Figura 3.9 Probeta ensayada a 25°C, a una 
rapidez de deformación de 8.3E-3 s-1 y tamaño de 

grano inicial de 0.57 µm, zona de fractura 
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3.3. Resultados de los ensayos en tensión a alta temperatura en función de la rapidez de 

deformación 

 

3.3.1. Comportamiento mecánico 

 

La Figura 3.10 muestra las curvas esfuerzo-deformación verdadero para las probetas 

deformadas a 230°C en función de la rapidez de deformación. Para todos los casos se observa 

el mismo comportamiento; el esfuerzo después de alcanzar un máximo, tiende a mantenerse 

con el incremento de la deformación. En la Figura 3.11, se presenta la imagen de las probetas 

deformadas, donde se puede observar que cuando el ensayo se lleva a cabo utilizando una 

rapidez de 1.33E-1 s-1 y de 1.33E-2 s-1, después de una etapa de deformación plástica estable 

se presenta un cuello agudo, seguido de un cuello difuso cercano a la zona media de la 

sección calibrada. Estas características son similares a lo reportado en la aleación Zn-21Al-

2Cu [29], lo cual sugiere que existe un cambio de mecanismo de deformación en función del 

incremento de la deformación superplástica. Para el caso de la probeta deformada a 1.33E-3 

s-1, solo se presenta un cuello agudo previo a la fractura. Este comportamiento es el esperado 

para aleaciones deformadas en alta rapidez de deformación [106].  

 

En la Tabla 3.3, se muestran los resultados obtenidos en los ensayos. Para la probeta 

deformada a una rapidez de 1.33E-3 s-1, los valores de esfuerzo de flujo y la deformación 

obtenidos en el ensayo corresponden a la región I de la curva sigmoidal característica del 

comportamiento superplástico (ver Figura 1.1), donde los bajos esfuerzos y la baja ductilidad 

son el resultado de la operación de un mecanismo de fluencia lenta (creep) [129]. Mientras 

que para las probetas deformadas a una rapidez de 1.33E-2 s-1 y 1.33E-1 s-1, los resultados 

corresponderían a la región II de la Figura 1.1, debido a que se observó la mayor cantidad de 

deformación y valores de esfuerzo de flujo intermedios. En esta región II se espera el mayor 

valor para el parámetro m, lo cual corresponde a las características del flujo plástico 

observadas en los ensayos de las probetas deformadas a estos valores de rapidez. 
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Tabla 3.3 Resultados de los ensayos de tensión por deformación continua 

Zn-23Al-1.15Cu 

Rapidez de 
deformación 

(s-1) 

Duración del 
ensayo 
(min) 

Esfuerzo 
verdadero 

(MPa) 

Deformación 
Verdadera 

∆L/L0  
Ingenieril 

(%) 

Sin deformar         

1.33E-1 0.9 37.6 2.182 787 

1.33E-2 11.1 19.3 2.240 839 

1.33E-3 42.0 12.8 1.461 331 

 

 

La Figura 3.12 muestra dependencia del esfuerzo y la deformación en función de la 

rapidez de deformación, para la aleación Zn-23Al-1.15Cu. En la Figura 3.12a se observa que 

la máxima capacidad de deformación que se puede alcanzar se presenta en el rango de 1E-2 

a 1E-1 s-1, lo cual corresponde a la definición de superplasticidad en alta rapidez y es similar a 

lo observado en la aleación Zn-22Al (ver Figura 1.2). Esto contrasta con lo observado en la 

aleación Zn-21Al-2Cu donde la máxima deformación se alcanza para valores de rapidez de 

deformación del orden de 1E-3 s-1 [71,97]. De lo anterior se propone que para la aleación Zn-

23Al-1.15Cu, la zona II se desplaza hacia alta rapidez debido al tamaño de grano fino [91], lo 

cual coincide con lo explicado en la Figura 1.4. 
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Figura 3.10 Curva esfuerzo-deformación 
verdadero en función de la rapidez de deformación Figura 3.11 Probetas Zn-23Al-1.15Cu 

deformadas a 230°C, en deformación continua, 
a) sin deformar, b) 1.33E-1 s-1, c) 1.33E-2 s-1 y d) 
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Es importante resaltar que, aunque la aleación Zn-23Al-1.15Cu presentó menor 

deformación que la aleación Zn-22Al [64], uno de los objetivos es mejorar la resistencia 

mecánica a temperatura ambiente. Aunque la presencia de 1.15Cu limitó a un tercio, la 

cantidad de deformación que se obtiene en la aleación Zn-22Al (aprox. 800%), los valores 

obtenidos (ver Tabla 3.3) son suficientes para la mayoría de las aplicaciones comerciales, 

considerando que los valores de elongación de los aceros avanzados son de alrededor de 

70% [130]. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

3.3.2. Caracterización microestructural 

 

La Figura 3.13 presenta las micrografías de la zona 4 de las tres probetas deformadas 

a alta temperatura en función de la rapidez de deformación. En esta figura la dirección de la 

aplicación del esfuerzo de tensión se indica como DL (dirección longitudinal), mientras que, 

DT es la dirección transversal. Para las tres probetas se puede observar una mezcla fina de 

las fases α y η, como la que fue descrita para la micrografía correspondiente al estado de 

partida (ver Figura 3.4). El tamaño de grano muestra una tendencia a crecer como resultado 

del crecimiento estático debido al incremento en el tiempo de exposición en alta temperatura, 

el cual es atribuido a la disminución de la rapidez de deformación utilizada en el ensayo. Este 

tipo de crecimiento es similar al reportado anteriormente en la aleación Zn-Al con pequeñas 

adiciones de cobre (0.15%) [17], en donde se reportó que este promueve un crecimiento 

estático y dinámico, aunque este último es el que tiene mayor impacto [17]. Diversos autores 

han señalado que el crecimiento de grano se consideraba perjudicial porque modifica la 

Figura 3.12 Curvas esfuerzo verdadero y deformación convencional, en función de la rapidez de 
deformación para la aleación Zn-23Al-1.15Cu 
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microestructura fina necesaria para favorecer el comportamiento superplástico, como se 

expresa en la ecuación 1.1 [39]. Sin embargo, hay otros autores que proponen que una 

determinada cantidad de crecimiento de grano puede ser parte de los procesos de acomodo 

microestructurales que favorecen la permanencia del GBS y por lo tanto la estabilidad del 

proceso de deformación [74]. Además, un crecimiento de grano podría resultar en un 

incremento de la resistencia del cuello que se va formando, lo cual puede favorecer que este 

cuello se forme de una manera más difusa [106].  

 

La Figura 3.14 presenta las micrografías de la zona 3 para las tres probetas 

deformadas, en ella se puede observar un mayor crecimiento de grano con respecto a la zona 

4 y lo que parece ser la presencia de relieves formados principalmente por la fase η que 

resultan de la operación de un mecanismo de GBS [74]. El aumento en el crecimiento de 

grano se puede atribuir a la contribución adicional de la componente dinámica producida por 

la deformación. Algunos autores proponen modelos para explicar el crecimiento dinámico de 

grano como por ejemplo  Wilkinson y Caseres, quienes proponen que dos granos de la misma 

fase separados pueden entran en contacto y coalescer después de un evento de intercambio 

[69,113,131].  

 

La Figura 3.15, presenta la zona 2 de las tres probetas deformadas. Para una rapidez 

de deformación alta se observan granos de ambas fases con un mayor crecimiento en 

comparación con lo descrito en la zona previa. También se observó que conforme disminuye 

la rapidez, los granos de α tienden a permanecer equiaxiados mientras que los de η se 

observan deformados (ver Figura 3.15a, 3.15b y Figura 3.15c), lo que se evidencia por la 

presencia de líneas de resbalamiento dentro de los granos. Estas líneas se relacionan con 

una fuerte actividad de dislocaciones que llevan a una deformación intragranular [12]. La 

mayor capacidad de deformación en la fase η pudiera explicarse debido a que la temperatura 

del ensayo corresponde a una temperatura homóloga de 0.73 para la fase η y 0.54 para a 

fase α. 

 

En la serie de micrografías se observa que a menor rapidez de deformación existe mayor 

tendencia a que los granos de ambas fases se alineen y los granos de η se deformen en la 

dirección de aplicación del esfuerzo de tensión, para formar bandas alargadas.  Estas bandas 

han sido reportadas en la aleación Zn-22Al-2Cu cuando se deformó también a una rapidez 

1E-3 s-1 [29]. P. Málek, reporta en una aleación Zn-1.1Al deformada a 1E-3 s-1, la presencia de 

estas bandas y las interpreta como columnas de varios granos que se resbalan como una 
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entidad [132]. Estas bandas también se han observado en aleaciones base aluminio 

[47,52,103,133] y en aleaciones Zn-22Al [134,135]. Específicamente Motohashi y Shibata  

concluyen que para la aleación Zn-22Al, la fase α tiende a adquirir una forma equiaxiada y 

que la contribución de la deformación plástica de la fase η causada por difusión preferencial 

del Zn, es significativa para deformaciones superplásticas ≥ 100% [135]. Lo anterior sugiere 

que la presencia de estas bandas está relacionada con la rapidez de deformación a la cual se 

lleva a cabo la deformación y no con el porcentaje de cobre contenido en la aleación. Los 

granos alargados en forma de bandas también se han reportado en la aleación Zn-22Al 

dopada con 1%Ag [18].  

 

Las micrografías correspondientes a la zona 1 de las tres probetas deformadas se 

presentan en la Figura 3.16. En estas imágenes se muestra que el incremento de la 

deformación resulta en un crecimiento de las bandas individuales descritas en la zona anterior. 

Esto sugiere que varias bandas individuales tienden a unirse dando la apariencia de que la 

fase η engrosa y de que la fase α queda embebida en ella. Se siguen observando bandas de 

resbalamiento de planos en la fase η lo que sugiere que el proceso de resbalamiento de esta 

fase continúa ocurriendo. En investigaciones previas donde se observan características 

similares, se ha reportado que el tamaño de este grupo de bandas pueden ir de 5 a 10 veces 

el diámetro del grano [132], lo cual concuerda con lo observado en este trabajo si se comparan 

las Figuras 3.15 y 3.16.   

 

La presencia de granos equiaxiados y un cuello difuso observados en la zona de baja 

deformación (zona 3), contrasta con los granos elongados y el cuello agudo en la zona de 

media deformación (zona 2). La diferencia en la microestructura y tipo de cuello entre ambas 

zonas, sugiere que ocurre un cambio de mecanismo de deformación de GBS a resbalamiento 

por dislocaciones. 

 

Las características microestructurales descritas para la aleación Zn-23Al-1.15Cu son 

similares a las reportadas para las aleaciones sin cobre [134] y con 2%Cu [112], deformadas 

superplásticamente bajo condiciones similares de rapidez y temperatura. Por lo tanto, se 

propone que la presencia del cobre en cantidades menores al 2%, no modifica la evolución 

microestructural durante el proceso de deformación.  
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Figura 3.14 Micrografía de la zona 3 de las 
probetas deformadas a 230°C, utilizando 

deformación continua hasta la fractura a una 
rapidez de a) 1.33E-1 s-1, b) 1.33E-2 s-1 y c) 1.33E-

3 s-1 

 

Figura 3.13 Micrografía de la zona 4 de las 
probetas deformadas a 230°C, utilizando 

deformación continua hasta la fractura a una 
rapidez de a) 1.33E-1 s-1, b) 1.33E-2 s-1 y c) 1.33E-3 

s-1 
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Figura 3.15 Micrografía de la zona 2 de las 
probetas deformadas a 230°C, utilizando 

deformación continua hasta la fractura a una 
rapidez de a) 1.33E-1 s-1, b) 1.33E-2 s-1 y c) 1.33E-3 

s-1 

Figura 3.16 Micrografía de la zona 1 de las 
probetas deformadas a 230°C, utilizando 

deformación continua hasta la fractura a una 
rapidez de a) 1.33E-1 s-1, b) 1.33E-2 s-1 y c) 1.33E-3 

s-1    
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3.4. Resultados de los ensayos de tensión en alta temperatura y rapidez de deformación, 

utilizando diferentes condiciones para las etapas de deformación elástica-plástica  

 

El objetivo de estos ensayos es estudiar el efecto de la aplicación de etapas sucesivas 

de deformación elástica-plástica sobre el comportamiento superplástico de esta aleación en 

condiciones específicas, con el fin de obtener una deformación estable de aproximadamente 

500% en el menor tiempo posible. 

 

Para este grupo de ensayos, se seleccionó la probeta deformada a una rapidez de 

1.33E-1 s-1 de la sección 3.3, como la que presentó la óptima rapidez, debido a que la cantidad 

de deformación que presentó fue similar a la deformada 1.33E-2 s-1, pero en 1/10 del tiempo.   

 

3.4.1. Resultados de los ensayos de tensión en función de las etapas de deformación plástica  

 

3.4.1.1. Comportamiento mecánico 

 

En la Figura 3.17, se muestra la curva esfuerzo-deformación verdadera para los ensayos 

llevados a cabo a alta temperatura y rapidez de deformación, utilizando diferentes cantidades 

de deformación plástica. Para las probetas deformadas por etapas (ver Figura 3.18), se puede 

observar que, a menor cantidad de deformación en la etapa plástica, mayor es el incremento 

obtenido en la cantidad de elongación total. Esto se puede relacionar con la duración del 

ensayo (ver Tabla 3.5), debido a que el número de etapas hasta la fractura se incrementa 

cuando la deformación plástica es menor, incrementando así la duración total del ensayo. 

Puede considerarse que durante la etapa de deformación elástica el material se somete a un 

proceso de recocido, con lo que se tiene condiciones para que ocurra una recristalización del 

material deformado y una disminución de los esfuerzos residuales. Por lo tanto, a mayor 

número de ciclos mayor sería el tiempo para favorecer un proceso de recristalización, como 

se explicó en la sección 1.4. Cuando la deformación plástica por etapa no incrementa la 

energía interna lo suficiente para que ocurra la recristalización, solo puede presentarse un 

crecimiento de grano y un endurecimiento por deformación, produciendo un incremento en los 

valores de esfuerzo. 
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Las probetas deformadas se muestran en la Figura 3.18, donde el tipo de fractura es 

similar al reportado en la sección 3.3.1. Después de una etapa de deformación plástica estable 

se presenta un cuello agudo, seguido de un cuello difuso cercano a la zona media de la 

sección calibrada. Lo anterior sugiere que puede existir un cambio de mecanismo de 

deformación en función de la cantidad de deformación plástica, como también se ha sugerido 

para aleaciones similares con mayor contenido de Cu [112].  

 

Tabla 3.4 Resultados de los ensayos de tensión en función de la cantidad de deformación plástica 

 

La aplicación de etapas sucesivas de deformación elástica-plástica durante un proceso 

de deformación superplástica en alta rapidez de deformación, permitió un incremento máximo 

en la elongación total de 787% a 1141%. Las condiciones para lograrlo fueron etapas de 

deformación elástica de 1 min a una rapidez de deformación de 10-4 s-1 y etapas con 25% de 

deformación plástica a una rapidez de deformación de 10-1 s-1 

Deformación 
plástica por etapa 

a 1.33E-1 s-1 
(%) 

Duración del 
ensayo  
(min) 

Esfuerzo 
verdadero  

(MPa) 

Deformación 
verdadera 
(mm/mm) 

Deformación 
Ingenieril 

(%) 

Número de 
etapas 

Deformación 
continua 

0.9 37.6 2.2 787 1 

75% 15.5 38.4 2.3 945 13 

50% 25.0 35.7 2.4 1054 22 

25% 67.0 39.0 2.5 1141 43 
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Figura 3.18 Probetas deformadas a 230°C.  a) 
Deformación continua a 1.33E-1 s-1. Cantidad 
de deformación plástica por etapa es b) 75%, 

c) 50% y d) 25% 

10 mm 

a) 

 

 

b) 

 

  

c) 

 

 

d) 

 

Figura 3.17 Curva esfuerzo-deformación verdadera 
en función de la cantidad de deformación plástica 

 Def. Continua 1.33E-1 s-1 
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3.4.1.2. Caracterización microestructural 

 

La Figura 3.19 presenta la zona 4 de las probetas deformadas, donde se observan 

características microestructurales similares a las que se describieron para el estado de 

partida, debido a que esta zona no sufre deformación. Sin embargo, se puede observar que 

ocurrió un crecimiento de grano, debido al incremento en la duración del ensayo.  

 

La Figura 3.20 presenta la zona 3 de las probetas deformadas. Se espera que en esta 

zona la mayor contribución la realice el GBS. En ella se observa un tamaño de grano mayor 

y con tendencia a estabilizarse por la deformación (relación de aspecto cercana a 1), que el 

mostrado en la zona 4. Se considera que el crecimiento de grano tiene una contribución 

estática en función de la temperatura y dinámica en función de la deformación. Otro cambio 

que se puede observar es que los granos de η se han deformado ligeramente en sentido de 

la dirección del esfuerzo.  En estas imágenes también se observan algunos bordes residuales 

(FBs). Es importante mencionar que el crecimiento de los granos de las fases finas cercanos 

a los FBs fue menor (indicados con una flecha), a diferencia del resto de los granos, debido 

a que los FBs funcionan como obstáculo que inhiben este crecimiento. 

 

La Figura 3.21 presenta la zona 2 de las probetas deformadas. En la Figura 3.21a se 

observa la probeta que utilizó etapas de deformación plástica de 25%, en ella los granos de 

ambas fases están crecidos, además, los granos de η están deformados en la dirección del 

esfuerzo de tensión. Por otro lado, los granos de α, tienden a una relación de aspecto cercana 

a 1. Se indica con la letra A aparentes bandas de granos elongados que se están uniendo y 

con la letra B lo que parece ser el mismo tipo de bandas, pero engrosadas. En ambos casos 

se observan lo que aparentan ser líneas de resbalamiento de planos. Esta probeta es la que 

presentó una mayor cantidad de deformación, siendo el incremento atribuido a la participación 

adicional de un mecanismo de resbalamiento de planos, que interviene un mayor número de 

veces. Sin embargo, la cantidad de deformación plástica no es la suficiente para que los 

granos de η recristalicen. Por otro lado, en las Figuras 3.21b y 3.21c correspondientes a las 

probetas deformadas utilizando etapas de 50% y 75%, se observan los granos menos crecidos 

y menos deformados en comparación con la Figura 3.21a, esto siguiere que, con esta cantidad 

de deformación plástica, los granos recristalizan más fácilmente.  
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Figura 3.19 Micrografía de la zona 4 de las 
probetas deformadas hasta la fractura a 230°C, 
utilizando etapas de deformación plástica de a) 

25%, b) 50% y c) 75% 

a) 

b) 

c) 

DT 

DL 

DL 

DT 

DT 

DL 

Etapa Elástica 1min, Plástica 25%, Zona 4 

Etapa Elástica 1min, Plástica 50%, Zona 4 

Etapa Elástica 1min, Plástica 75%, Zona 4 

a) 

b) 

c) 

Etapa Elástica 1min, Plástica 25%, Zona 3 

Etapa Elástica 1min, Plástica 50%, Zona 3 

Etapa Elástica 1min, Plástica 75%, Zona 3 

DT 

DL 

DT 

DL 

DT 

DL 

Figura 3.20 Micrografía de la zona 3 de las 
probetas deformadas hasta la fractura a 230°C, 
utilizando etapas de deformación plástica de a) 

25%, b) 50% y c) 75% 
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DT 

DL 

Etapa Elástica 1min, Plástica 25%, Zona 2 

Etapa Elástica 1min, Plástica 50%, Zona 1 

Etapa Elástica 1min, Plástica 75%, Zona 1 

b) 

Etapa Elástica 1min, Plástica 25%, Zona 2 

Etapa Elástica 1min, Plástica 50%, Zona 2 

Etapa Elástica 1min, Plástica 75%, Zona 2 

DT 

DL 
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DT 

a) 

b) 

c) 

DT 

DL 

Etapa Elástica 1min, Plástica 25%, Zona 2 

Etapa Elástica 1min, Plástica 50%, Zona 2 

Etapa Elástica 1min, Plástica 75%, Zona 2 

DT 

DL 

DT 

DL 

A B 
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Figura 3.21 Micrografía de la zona 2 de las 
probetas deformadas hasta la fractura a 230°C, 
utilizando etapas de deformación plástica de a) 

25%, b) 50% y c) 75% 

Figura 3.22 Micrografía de la zona 1 de las probetas 
deformadas hasta la fractura a 230°C, utilizando 

etapas de deformación plástica de a) 25%, b) 50% y 
c) 75% 
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La Figura 3.22 presenta la zona 1 de las probetas deformadas. Esta zona es la que 

concentra la mayor cantidad de deformación y su sección transversal es más reducida, por lo 

que la rapidez de deformación es mayor en comparación con las otras zonas, lo cual no le 

permite recristalizar. En la Figura 3.22a se muestra la zona de fractura de la probeta 

deformada con etapas de deformación plástica de 25%, en ella los granos de ambas fases 

lucen deformados y aparentemente interconectados (indicado con la letra A). En la Figura 

3.22b y 3.22c, se pueden observar que los granos de ambas fases crecieron por el efecto de 

la temperatura (indicado con la letra B), los granos de la fase η deformados y los granos de la 

fase α tienden a una relación de aspecto cercana a 1. Se crea cavitación entre las bandas de 

granos, debido a que el tamaño dificulta el resbalamiento entre ellas conforme se continúa 

con la deformación. Lo anterior, sumado a la ausencia de un arreglo uniforme y aleatorio de 

granos y a la reducción del número de bordes -, puede contribuir a la disminución de la 

ductilidad que se observó en este trabajo y que concuerda con lo reportado para otras 

investigaciones en aleaciones Zn-Al [136]. 

 

La utilización de etapas plásticas cortas es benéfica porque permite el mantenimiento 

del GBS cuando se cuenta con una microestructura de granos equaxiados. Por otro lado, la 

utilización de etapas plásticas grandes es benéfica porque permite que ocurra una 

recristalización con una cantidad de deformación plástica menor, que si el proceso de 

deformación se realizara de forma continua.  
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3.4.2. Resultados de ensayos de tensión en función de las etapas de deformación elástica   

 

3.4.2.1. Comportamiento mecánico 

 

Con base en los resultados mostrados en la Tabla 3.6, se descartó la probeta del ensayo 

con 25% de deformación plástica por etapa, debido a que el tiempo de duración del ensayo 

supera una hora y también se descartó la probeta con deformación de 75% por presentar 

mayor inestabilidad. 

 

La Figura 3.23 muestra las curvas esfuerzo-deformación verdadera de los ensayos 

llevados a cabo por etapas. Se fijó la deformación total en 500%, con el objetivo de poder 

comparar la estabilidad plástica a la misma cantidad de deformación. La pendiente inicial de 

la curva de la probeta deformada en forma continua es mayor, debido a que la rapidez inicial 

es de 1.33E-1 s-1. Lo anterior resulta en esfuerzos mayores en comparación con las probetas 

deformadas por etapas, en las que la rapidez de deformación inicial es de 1.3E-4 s-1. También 

se puede observar un incremento en el esfuerzo de flujo debido a un endurecimiento por 

deformación y a la contribución del crecimiento de grano. Este crecimiento de grano también 

puede ser parte de un mecanismo de acomodo que favorece la estabilidad.  
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Figura 3.23 Curva esfuerzo-deformación 
verdadero en función de la deformación elástica 

Figura 3.24 Probetas deformadas a 
230°C, cantidad de deformación fija a 

500%. a) Deformación continua a 1.33E-1 
s-1. Periodo de deformación elástica b) 1 

min y c) 2.5 min 
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La Figura 3.24 muestra las imágenes de la probeta deformada en forma continua y las 

deformadas utilizando etapas. La probeta con etapa de deformación elástica de 2.5 min (ver 

Figura 3.25c) es la que presenta mayor estabilidad de flujo, en otras palabras, un espesor más 

uniforme.   

 

En los resultados mostrados en la Tabla 3.5, se puede notar el incremento en la duración 

de los ensayos y en los valores de esfuerzo cuando se utilizan las etapas de deformación.   

 

Tabla 3.5 Resultados de los ensayos de tensión por deformación elástica 

Deformación 
total 500% 

Duración de 
ensayo  
(min) 

Esfuerzo 
verdadero 

(MPa) 

Deformación 
verdadera 
(mm/mm) 

Número 
de etapas 

Descripción del proceso 

Continua 0.6 37.6 1.7 1 
1.33E-1 s-1 hasta obtener 500% de 
deformación total 

Etapas 

11.7 39.8 1.8 10 

1.- 1.3E-4 s-1   por 1 min  
2.- 1.33E-1 s-1 por 50%                             
3.- Se repite 1 y 2, hasta lograr una 
deformación total  de 500% 

25.6 42.4 1.8 10 

1.- 1.3E-4 s-1   por 2.5 min 
2.- 1.33E-1 s-1 por 50%                            
3.- Se repite 1 y 2, hasta lograr una 
deformación total  de 500% 

 

 
3.4.2.2. Caracterización microestructural 

 

En la Figura 3.25 se muestra la comparación de la zona 4 entre la probeta deformada 

en forma continua y las deformadas utilizando diferentes tiempos para la deformación elástica. 

Se puede observar que ocurrió un incremento en el tamaño de grano como resultado de un 

incremento en el tiempo de permanencia en alta temperatura.  

 

En la Figura 3.26 se muestra la zona 3 de las probetas. Cuando la deformación es 

continua (ver Figura 3.26a), se observa que los granos crecieron y que algunos granos 

principalmente de la fase η tienden a deformarse en dirección de la aplicación del esfuerzo de 

tensión. En la Figura 3.26b, donde se utilizaron etapas de deformación elástica de 1 min, se 

observan granos de ambas fases crecidos y granos de η deformados, así como granos de 

ambas fases pequeños y equiaxiados. Esto sugiere que ha ocurrido una recristalización 

parcial como resultado del efecto combinado de la cantidad de deformación plástica y del 

tiempo de recocido durante la deformación elástica. El incremento de la duración de la etapa 
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elástica, resulta en una microestructura de granos más finos y equaxiados con respecto a la 

anterior, esto sugiere que ocurre una recristalización total (ver Figuras 3.26b y 3.26c). Esta 

microestructura equiaxiada pudiera pensarse que es resultado de la operación continua de un 

mecanismo de GBS, el cual llevaría a la preservación de la microestructura de partida. Sin 

embargo, debido a que la probeta previa deformada con 1 min de etapa elástica presenta 

granos deformados (ver Figura 3.26b), se considera que con la combinación de la cantidad 

de deformación de la etapa plástica de 50% y una duración mayor de la etapa elástica (2.5 

min), los granos tienen energía suficiente para recristalizar. Este comportamiento coincide con 

lo reportado por  Motohashi y Shibata, quienes propusieron la idea de que la contribución del 

GBS disminuye para deformaciones mayores a 200% y que el mecanismo de deformación 

predominante es la deformación plástica del zinc [135]. Esta idea fue discutida por Langdon, 

quien en una de sus investigaciones deformó la aleación Zn-22Al una cantidad de 240% y 

concluyó que el GBS realiza la mayor contribución en la región II del comportamiento 

superplástico para deformaciones mayores a 200%, con lo que descarto la idea de una posible 

recristalización dinámica [137]. Los resultados obtenidos en el presente trabajo y en trabajos 

previos con adiciones de hasta 2% de Cu [71,97], son evidencia de que, en efecto, la 

deformación plástica del zinc es importante durante los mecanismos deformación de 

aleaciones Zn-Al. 

 

En la Figura 3.27, se muestra la zona 2 de media deformación. En la microestructura de 

la probeta deformada en forma continua, los granos de ambas fases crecieron y los granos 

de η se muestran orientados y deformados por el mecanismo de resbalamiento de planos (ver 

Figura 3.27a). Para el caso de la probeta deformada con etapas de 1 min de deformación 

elástica, se presentan granos de η deformados y otros equiaxiados, esto sugiere que ocurrió 

una recristalización parcial sólo para esta fase. Los granos de α se aprecian crecidos y tienden 

a una relación de aspecto cercana a 1, debido al efecto de la temperatura y a que la mayor 

cantidad de deformación la está sufriendo la fase η (ver Figura 3.27b). Para la probeta 

deformada con etapas elásticas de 2.5 min (ver Figura 3.27c), se presenta una microestructura 

formada por ambas fases, en forma de granos ligeramente deformados y otros equiaxiados 

más finos que la zona 3 de esta probeta, lo cual sugiere que con esta cantidad de deformación 

plástica y con este tiempo de recocido en la deformación elástica, ocurrió la recristalización.   
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a) 

DT 

DL 

b) 

DT 

DL 
Etapa Elástica 1min, Plástica 50%, Zona  3 

c) 

DT 

DL 
Etapa Elástica 2.5min, Plástica 50%, Zona 3 

a) 

DT 

DL 

b) 

DT 

DL 

Etapa Elástica 1min, Plástica 50%, Zona 4 

c) 

DT 

DL 
Etapa Elástica 2.5min, Plástica 50%, Zona 4 

Figura 3.26 Micrografía de la zona 3 de a) 

deformación continua, utilizando etapas de 

deformación elástica de b) 1 min y c) 2.5 min 

Figura 3.25 Micrografía de la zona 4 de a) 

deformación continua, utilizando etapas de 

deformación elástica de b) 1 min y c) 2.5 min 
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DT 
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Figura 3.27 Micrografía de la zona 2 de las 

probetas deformadas 500% a 230°C, a) 

deformación continua, utilizando etapas de 

deformación elástica de b) 1min y c) 2.5min 

Figura 3.28 Micrografía de la zona 1 de las 
probetas deformadas 500% a 230°C, a) 

deformación continua, utilizando etapas de 
deformación elástica de b) 1min y c) 2.5min 
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La zona 1 de mayor deformación se muestra en la Figura 3.28. En la probeta deformada 

en forma continua (ver Figura 3.28a), la microestructura es similar a la de la zona media de la 

misma probeta (ver Figura 3.27a), pero difiere en que los granos presentan un mayor tamaño. 

Para la probeta deformada con una etapa elástica de 1 min de duración, los granos 

deformados de la fase η y los granos equiaxiados de la fase α, presentan crecimiento y una 

tendencia a la agrupación (indicadas con la letra A). Para el caso de la probeta deformada 

con etapas elásticas de 2.5 min de duración, los granos se muestran deformados en sentido 

de la aplicación del esfuerzo. Esta zona corresponde al área donde se localizó el flujo plástico 

por lo cual se deformó con una rapidez de deformación mayor que el resto de la longitud 

calibrada, llevando a que su sección transversal se redujera abruptamente. Estas condiciones 

no permitieron que un proceso de recristalización continuara, llevando a un cambio hacia un 

mecanismo de deformación plástica por resbalamiento de dislocaciones para la fase η. El 

crecimiento de grano en esta zona produce un endurecimiento, hasta que la sección 

transversal es tan reducida que finalmente ocurre la falla. 

 

Durante la deformación, las dislocaciones se apilan alrededor de los defectos pre-

existentes o inhomogeneidades microestructurales, lo cual resulta en una concentración de 

esfuerzos e incremento local de la energía almacenada. Después de que la energía 

almacenada alcanza un valor crítico, se libera por medio de la recristalización dinámica y la 

aniquilación de los defectos macroscópicos [8]. Para algunas aleaciones la capacidad de 

deformarse en alta rapidez es atribuida al efecto combinado de una recristalización dinámica 

continua, junto con la preservación de una microestructura de granos finos [8], como se explicó 

previamente en los modelos para la deformación superplástica en alta rapidez, sección 1.4. 

 

Cuando ocurre un proceso de recristalización, se genera una nueva distribución de 

ángulos de desorientación de borde de grano. Específicamente la desorientación de lo sub-

bordes (<5°), se puede incrementar durante la deformación plástica, hasta que los sub-bordes 

se convierten en bordes de grano [69]. Se espera que para la aleación Zn-23Al-1.15, la 

utilización de etapas de deformación plástica ayuda a que se genere un proceso de 

recristalización, el cual incrementa el número de granos con bordes de ángulo bajo, con 

referencia al estado sin deformar. Esta condición, que en principio puede ayudar a la 

operación de un mecanismo de GBS al refinar la microestructura, también puede a su vez 

dificultar el GBS si la deformación se lleva acabo a menor rapidez de deformación debido a 

que el esfuerzo aplicado puede ser insuficiente para contrarrestar la alta coherencia entre los 

bordes [106]. Basado en las observaciones microestructurales realizadas en este trabajo, 
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puede considerarse que una disminución de la cantidad de bordes de grano de ángulo alto 

generada con las etapas de la deformación, sumado al hecho de la disminución de la rapidez 

de deformación efectiva en la zona de deformación, puede impactar cada vez más en la 

efectividad de las etapas para preservar un mecanismo como el GBS que lleve a una 

estabilidad del flujo plástico. La condición anterior podría resultar en la modificación del 

mecanismo hacia uno en donde la deformación plástica, preferentemente de la fase η, 

comienza a ser importante, como se muestra en las micrografías de la Figura 3.28. 

 

Se ha planteado que para aleaciones Zn-Al, la mayor contribución para el GBS la 

realizan los borde de η-α [138]. Cuando los granos crecen y recristalizan, disminuye el número 

de bordes de grano de η-α, lo cual causa que el efecto benéfico de la recristalización 

disminuya para cada ciclo.  

 

Las observaciones hechas en este trabajo indican que la utilización de etapas de 

deformación elástica resulta benéfica, debido a que permite que el material recristalice con la 

cantidad de energía almacenada. Esto produce la regeneración de una microestructura 

compuesta de granos equiaxiados recristalizados los cuales permiten nuevamente la 

activación del GBS. Sin embargo, la duración excesiva puede causar crecimiento de grano. 
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3.5. Evaluación de la localización de flujo plástico y la uniformidad de la deformación 

 

Las probetas se deformaron utilizando etapas elástica-plástica, la cantidad de 150%, 

300%, 500%, 600% y hasta la fractura (1054%), para determinar la estabilidad de flujo plástico 

y caracterizar los cambios microestructurales en función de la deformación. La imagen de la 

Figura 3.29, muestra la variación de la deformación por tensión. Ésta fue esencialmente 

estable o uniforme a través de la longitud calibrada hasta una deformación del 150%. Para 

una deformación de 300%, la deformación se comenzó a localizar mientras que en la probeta 

deformada 500%, el cuello se presentó localizado. Sin embargo, la elongación total que se 

obtuvo hasta la fractura fue de 1054%, sugiriendo que la elongación después del cuello 

representa la mayor contribución a la deformación total durante el proceso de la deformación 

superplástica. La Tabla 3.6 muestra la duración de cada ensayo. 
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Figura 3.29 Probetas deformadas utilizando etapas a una 
temperatura de 230°C, deformación total a) 0%, b) 150%, 

c) 300%, d) 500%, e) 600% y f) a fractura (1054%) 
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Tabla 3.6 Resultados de los ensayos de tensión función de la cantidad de deformación en la etapa 
plástica 

 

 

 

 

 

 

 

3.5.1. Localización de flujo plástico 

 

Se determinó la localización del flujo plástico como se describió en la sección 2.3. En 

todos los casos el eje de las X indica el número de la sección de la longitud calibrada y el eje 

de las Y indica la cantidad de deformación en esa sección.  

 

Se ha reportado en algunas investigaciones que durante los ensayos de tensión bajo 

condiciones superplásticas, la falla ocurre en la parte media de la longitud calibrada cuando 

ésta es de menos de 7 mm de longitud, pero esto puede variar para especímenes más 

grandes [8]. Para el caso de las probetas ensayadas en este trabajo la longitud calibrada es 

de 6.35 mm. Se pudo observar en general que el flujo plástico se localizó en el centro de la 

longitud calibrada sobre el eje longitudinal. La posición de la fractura, puede parecer 

desplazada si las marcas no fueron colocadas exactamente en la longitud calibrada. Este es 

el caso de las probetas deformadas en forma continua hasta la fractura acorde a la sección 

3.3 (ver Figuras 3.30 y 3.31), otra posible causa puede ser defectos en el maquinado o una 

desalineación de las mordazas. 

 

En la gráfica y la imagen de las probetas deformadas en función de la deformación 

plástica, se observa que la probeta con etapas de deformación plástica de 25%, obtuvo mayor 

cantidad de deformación a la fractura y la deformación para cada sección fue más uniforme 

(ver Figura 3.32 y 3.33).  

 

En las Figuras 3.34 y 3.35, se observa que el cuello se formó más difuso cuando la 

deformación se realizó utilizando las etapas de deformación elástica-plástica y se favoreció 

con el incremento de la etapa elástica. Las probetas deformadas cantidades de elongación 

fija, acorde la sección 3.5, ayudan a observar la evolución del cuello durante la deformación 

Elongación 
total  
% 

Duración 
del ensayo 

(min) 

150% 3.2 

300% 6.5 

500% 10.7 

600% 12.7 
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(ver Figuras 3.36 y 3.37). El cuello permanece difuso hasta aproximadamente 300% de 

deformación y después comienza a localizarse.  
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Figura 3.31 Probetas deformadas a 230°C, en 
deformación continua, a) 1.33E-1 s-1, b) 1.33E-2 s-1 y 

c) 1.33E-3 s-1 

Figura 3.30 Deformación continua 
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1.33E-2 s-1 

1.33E-3 s-1 

Figura 3.33 Probetas deformadas a 230°C.  a) 
Deformación continua a 1.33E-1 s-1. Cantidad de 
deformación plástica por etapa b) 75%, c) 50% y 

d) 25% 
Figura 3.32 En función de la cantidad de 

deformación plástica 
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Figura 3.36 Cantidad de deformación total fija a) 
150%, b) 300%, c) 500% y d) 600% Figura 3.37 Probetas deformadas por etapas a 

230°C, con cantidad de deformación total fija 
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3.5.2. Uniformidad de la deformación 

 

Cuando un espécimen se deforma de manera uniforme en tensión, a lo largo de la 

sección calibrada, cada segemento debería deformarser la misma cantidad, ∆L/L0% ≡ ∆l/l0%, 

esto se representa por la línea “Flujo uniforme” en la Figura 3.38. Para el caso de la aleación 

Zn-23Al-1.15Cu, deformada como se indica en la sección 3.5, se puede observar que la 

deformación se mantiene uniforme por lo menos hasta 150%, y cuasi-uniforme hasta 300% 

(ver Figura 3.29). 

 

 

 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 

0

500

1000

1500

2000

2500

3000

3500

0 150 300 450 600

∆
l/
l 0

(%
)

∆L/L0 (%)

Uniformidad de flujo plástico

∆l/l0 max
∆l/l0 min
Flujo uniforme

c 

Figura 3.38 Evaluación de uniformidad de flujo 
plástico 



73 
 

3.5.3. Determinación de la inestabilidad plástica 

 

En términos generales, la deformación que se genera con un incremento de carga puede 

llamarse “estable”, mientras que toda la deformación posterior a la carga máxima en un 

estricto sentido es “inestable”. Sin embargo, el crecimiento del cuello inmediatamente 

posterior a la carga máxima es imperceptible y esta deformación es llamada “quasiestable”. 

El término cuello difuso es alusivo a quasiestable, y cuello agudo es alusivo a flujo inestable 

[139]. 

 

El análisis de la estabilidad plástica se realizó utilizando las metodologías descritas en 

la sección 2.3 y los datos obtenidos de los ensayos realizados a diferente rapidez de 

deformación descritos en la sección 3.3 y 3.5. 

 

Durante la deformación a rapidez de deformación constate, el esfuerzo de flujo se 

incrementa debido al crecimiento de grano estático, el cual se relaciona con el tiempo y el 

crecimiento de grano dinámico inducido por la deformación. Los parámetros a evaluar fueron 

la sensibilidad a la rapidez de deformación (m) y el coeficiente de endurecimiento por 

deformación (𝛾), ambos en función de la deformación, así como el criterio de inestabilidad 

plástica propuesto por Sato y Kuribayashl [113]. 

 

La Figura 3.39 muestra el efecto de la deformación en el parámetro m evaluado para un 

rango de rapidez óptima de 1E-2 s-1 a 1E-1 s-1 y de deformación de 0.2 a 0.7. El máximo valor 

obtenido fue de 0.29 para una deformación de 0.3 y disminuyó a 0.25 en 0.7. Es necesario 

evaluar a deformaciones mayores de 0.7 (aproximadamente 100%), para determinar el punto 

en que la sensibilidad disminuye por debajo del 0.2, que es valor de m correspondiente a las 

regiones I y III de la curva esfuerzo-rapidez de deformación. Los valores obtenidos en los 

ensayos para la aleación Zn-23Al-1.15Cu, son menores que lo reportado en la literatura para 

la región superplástica de la aleación Zn-22Al (aproximadamente 0.5) y mayores que los 

reportados en la literatura para la aleación Zn-21Al-2Cu evaluada a 1.33E-3 s-1 (0.26), para el 

mismo rango de deformación [112].  
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Los valores de m pueden ser influenciados por una serie de variables tales como la 

orientación de los granos, esfuerzos residuales por recristalización, cambios en la energía 

libre del borde de grano, superficie libre, geometría del espécimen, inclusiones y segregación 

de impurezas en los bordes [84].  

 

La Figura 3.40 muestra el efecto de la deformación en el coeficiente de endurecimiento 

por deformación. El parámetro se evaluó para un rango de 0.2 a 0.7, mostrando valores por 

debajo de 0.06 como resultado de que los ensayos son realizados en alta rapidez, por lo que 

el grano tiene menos tiempo para crecer en comparación con lo reportado para la aleación 

Zn-22Al [113] y para la aleación Zn-21Al-2Cu [112]. El efecto de un incremento en el tamaño 

de grano debido a la deformación, disminuye considerablemente con el incremento en la 

rapidez de deformación. 
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Sato y Kuribayashl en uno de sus criterios para la evaluación de la estabilidad, 

establecen que, si 𝛾+2m ≤ 1, el cuello se agudiza y ocurre falla prematura, como ocurre en 

este caso [113].  

 

El cuello crecerá más rápido cuanto mayor es el valor del parámetro de inestabilidad I. 

Los valores obtenidos en los ensayos para alta rapidez en la aleación Zn-23Al-1.15Cu, son 

menores que los reportados en la literatura para la aleación Zn-22Al-0.5Cu [17], indicando que 

la aleación Zn-23Al-1.15Cu es más estable para esta condición. Sin embargo los resultados 

obtenidos son mayores a los reportados para el Zn-21Al-2Cu [112] a una rapidez de 1.33E-3 

s-1, lo que implica que el proceso de deformación plástica es más inestable para valores de 

rapidez de deformación intermedia (ver Figura 3.41). 
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3.6. Teoría fenomenológica propuesta para describir el comportamiento superplástico en 

alta rapidez de deformación con la utilización de etapas elástica-plástica 

 

Con base en los resultados de los ensayos descritos en las secciones anteriores, se 

hace una propuesta para describir el comportamiento superplástico en alta rapidez de 

deformación para la aleación Zn-23Al-1.15Cu, cuando el proceso se lleva acabo con la 

utilización de etapas sucesivas de deformación elástica-plástica. Se propone que el proceso 

de deformación presenta un ciclo que consta de varios pasos, los cuales se describen a 

continuación:  

 

Paso 1: Se parte de una microestructura de fases finas (ver Figura 3.42a). Cuando se 

le aplica la primera etapa de deformación elástica, se permite que actúen procesos difusivos 

de acomodo, tales como el crecimiento de grano estático, que favorecerán la ocurrencia de 

un mecanismo de GBS de manera preferente (ver Figura 3.42b). Lo anterior permite 

deformaciones plásticas causi-estables del orden de 150% que pueden generarse en varias 

etapas de formación plástica (ver Figura 3.42c). Durante este paso los granos de ambas fases 

tienden a adquirir una relación de aspecto cercana a 1 [65], lo cual es considerado como una 

estabilización por deformación [69]. La actuación preferente del GBS permite un 

mantenimiento de la microestructura similar a la de partida, lo cual se manifiesta también en 

un flujo plástico estable. Las etapas de deformación elástica previas a cada una de las etapas 

plásticas, ayudan a mantener la estabilidad de la microestructura mediante procesos de 

recuperación difusivos. Por otro lado, en este paso también se favorece el crecimiento de 

grano paulatino que va incrementándose en cada etapa. El final del paso 1, lo marca el inicio 

de la aparición de un mecanismo de deformación plástica por resbalamiento de planos que se 

lleva a cabo preferentemente en la fase η (ver Figura 3.42d). 

 

Paso 2: Para deformaciones mayores a 150% (ver Figura 3.42e), comienzan a actuar 

de manera simultánea los mecanismos de resbalamiento de planos y el GBS, originando que 

la deformación plástica preferente de la fase η se incremente. Aunque al inicio de este paso, 

la mayor contribución para la deformación la tiene el GBS, esta tiende a disminuir conforme 

la contribución del mecanismo de resbalamiento se incrementa. Esto se evidencia por la 

disminución de granos equiaxiados y el incremento de zonas de granos deformados con 

presencia de bandas de resbalamientos de planos. En este paso se comienza a observar el 

inicio de una inestabilidad plástica, lo cual coincide con la tendencia negativa del parámetro 

de inestabilidad (I) para deformaciones mayores a 100%, como se presentó en la sección 3.5.  
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En general en este paso, la fase η crece y se deforma, mientras que la fase α solo crece (ver 

Figura 3.42f), 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Paso 3: Para este paso la mayor contribución para la deformación la realiza la 

deformación plástica de la fase η (ver Figura 3.42e), debido a esto, el material incrementa su 

cantidad de energía interna. Cuando ésta energía llega a un valor crítico y es asistida por la 

temperatura en una etapa estática, ocurrirá la recristalización (ver Figura 3.42g y 3.42h). La 

Ensayo 2: Def. Etapa Elástica-Z1 Ensayo 3: Def. Etapa Elástica + Plástica-Z1 

1 

a) b) c) 

d) e) f) 

g) h) i) 

j) 

Figura 3.42 Secuencia de micrografías propuesta para describir fenomenológicamente el 
comportamiento superplástico en alta rapidez de deformación con la utilización de etapas elástica-

plástica 
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recristalización producirá granos finos equiaxiados de η, junto con los granos de α que tienden 

a una relación de aspecto cercana a 1. Esta condición permitirá la reactivación preferente del 

mecanismo de GBS (ver Figura 3.42h). El ciclo inicia nuevamente y se repite con cada etapa 

resultando en una tendencia del cuello a estabilizarse una vez más debido al inicio de una 

segunda estabilización del flujo plástico. La mayor efectividad del proceso de recristalización 

se dará para intervalos específicos de cantidad de deformación de la etapa plástica y duración 

de la etapa elástica. La tendencia a la recristalización disminuirá conforme se incrementen las 

etapas. 

 

Paso 4: La reactivación preferente del GBS permanecerá, pero ira disminuyendo, hasta 

que la sección transversal sea tan reducida que no recristalizará, aunque se aplique la etapa 

estática. Esto se debe a que la longitud calibrada de la sección transversal, que concentra la 

deformación, es cada vez menor, lo cual lleva a una rapidez de deformación instantánea cada 

vez mayor. Al continuar la deformación se incrementará la energía interna, que, asistida por 

la temperatura, producirán crecimiento de grano (ver Figura 3.42i y 3.42j) y por lo tanto un 

endurecimiento por deformación de granos que favorecerá nuevamente un mecanismo por 

resbalamiento de planos. La combinación de estos factores, sumado a una sección 

transversal reducida, llevarán a que ocurra la falla final. 

 

Los pasos propuestos para explicar fenomenológicamente el proceso de deformación 

de la aleación Zn-23Al-1.15Cu en alta rapidez llevarán a una constante evolución de la 

microestructura durante el proceso de deformación. En la Figura 3.43 se presenta un 

panorama de cómo es esta evolución en cada una de las cuatro zonas de las probetas 

deformadas para los momentos correspondientes a los pasos descritos en la propuesta 

anterior. Esta Figura muestra un panorama más claro de cómo se realizó el proceso de 

deformación en alta rapidez y del efecto benéfico de la utilización de las etapas de 

deformación elástica-plástica.  
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CONCLUSIONES 

 

En este trabajo se estudió el comportamiento superplástico de la aleación Zn-23Al-

1.15Cu en alta rapidez de deformación y el efecto de la utilización de etapas sucesivas de 

deformación elástica-plástica durante el proceso de deformación. La modificación propuesta 

se realizó con el fin de lograr deformaciones estables de 500% en un tiempo total de formado 

menor a 30 min. 

 

El análisis de los resultados permitió determinar lo siguiente:  

 

1. La aleación Zn-23Al-1.15Cu presenta un valor de resistencia a temperatura ambiente 

cuatro veces mayor al reportado en la literatura para la aleación Zn-22Al, bajo 

condiciones similares de tamaño de grano, temperatura y rapidez de deformación, lo 

cual se atribuyó al endurecimiento por solución sólida que genera el cobre dentro de 

las fases α y η.  

 

2. La aleación Zn-23Al-1.15Cu presentó su comportamiento superplástico óptimo hacia 

valores de rapidez de deformación altas, cuando el proceso se llevó a cabo a 

temperatura homóloga de 0.63 y partiendo de microestructuras con tamaño de 0.57 

µm. Esto se puede explicar debido al efecto combinado de un tamaño de grano fino 

inicial y a la ausencia de fases intermetálicas y bordes residuales de la fase  de alta 

temperatura.  

 

3. Aunque no se alcanzó el 500% de deformación estable, la aplicación de etapas 

elástica-plástica sucesivas, permitió que la aleación Zn-23Al-1.15Cu se deformara en 

alta rapidez de deformación (1s-1) de manera estable 150% en 3 min y en forma quasi-

estable hasta 300% en 6.5 min. La cantidad de deformación alcanzada, la resistencia 

mecánica a temperatura ambiente obtenida para esta aleación y el tiempo total de 

deformación utilizado, representan condiciones atractivas para un proceso comercial. 

 

4. La utilización de etapas promueve una recristalización temprana durante el proceso 

en comparación con la deformación continua. La microestructura recristalizada 

permitirá la reactivación temporal del mecanismo de resbalamiento por bordes de 

grano y retrasa la aparición y operación del mecanismo de resbalamiento de planos 
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que lleva a la inestabilidad del flujo plástico. El proceso de recristalización ocurre 

preferentemente en la fase η, mientras que α tienden a permanecer equiaxiada. 

 

5. Se observó que la efectividad de la aplicación de las etapas en la estabilidad del flujo 

plástico depende de las condiciones de las mismas. En general se incrementa la 

estabilidad del proceso de deformación cuando es menor la cantidad de deformación 

en la etapa plástica y/o a mayor la duración de la etapa estática. 

 

6. La efectividad del proceso de recristalización es limitada solo a una parte del proceso 

de deformación, ya que conforme transcurre el proceso las condiciones establecidas 

inicialmente para las etapas (cantidad de deformación plástica y tiempo de 

deformación elástica), llevan a la activación del mecanismo de deformación de planos 

que se lleva a cabo en la fase  preferentemente. Esto permite sugerir que, para 

mejorar la efectividad de la aplicación de las etapas, será necesario ajustar las 

condiciones de cada una de ellas en función de los cambios microestructurales que se 

presenten durante el proceso de deformación.    
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