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RESUMEN

La aleacion Ti-407 se considera para aplicaciones donde la tenacidad a la fractura es un
requisito clave y para componentes que requieren mejoras en los procesos de fabricacion,

incluida la manufactura a baja temperatura y el aumento de las velocidades de maquinado.

En esta tesis se investigan las transformaciones de fase en la aleacion Ti-407 mediante
dilatometria en calentamiento continuo e isotérmica. Se investigd el efecto de la
microestructura inicial sobre la temperatura B-transus y la evolucion de la microestructura
durante el calentamiento y mantenimiento isotérmico a temperaturas en el rango 650-1000
°C.

La fenomenologia de la transformacion a—p—a o o se investigd en tres microestructuras
distintas: a) a’+p, b) a-Widmansttaten+a'+p y ¢) a+. Estas microestructuras se obtuvieron

mediante el uso de medios de enfriamiento diferentes.

El principal resultado de este trabajo de investigacion es que la temperatura B-transus para la
aleacion Ti-407 es 830 °C y es independiente de la microestructura inicial del material. Sin
embargo, se observé que la evolucion de la microestructura durante el calentamiento es
fuertemente dependiente de la microestructura inicial y afecta significativamente la
microdureza del material al final de los tratamientos térmicos cuando la temperatura de

recalentamiento es inferior a la B-transus.



ABSTRACT

The alloy Ti-407 is considered for applications where fracture toughness is a key requirement
and for components that require improvements in manufacturing processes, including low-

temperature manufacturing and increased machining speeds.

In this thesis, phase transformations in the Ti-407 alloy are investigated by dilatometry in
continuous and isothermal heating. The effect of the initial microstructure on the temperature
B-transus and the evolution of the microstructure during heating and isothermal maintenance

at temperatures in the range 650-1000 °C was investigated.

The phenomenology of transformation a—fp—a 0 o° was investigated in three distinct
microstructures: a) o +pB, b) a-Widmansttaten+a +B and c) a+B. These microstructures were

obtained by using different cooling media.

The main result of this research work is that the temperature p-transus for the Ti-407 alloy is
830 °C and is independent of the initial microstructure of the material. However, it was
observed that the evolution of the microstructure during heating is strongly dependent on the
initial microstructure and significantly affects the microhardness of the material at the end of
heat treatments when the reheating temperature is lower than p-transus.



1. INTRODUCCION

El Ti y sus aleaciones exhiben excelentes propiedades especificas debido a su baja
densidad, resistencia mecéanica y sobre todo su excelente estabilidad a altas temperaturas.
Las aleaciones de Ti son materiales utilizados en la industria aeronautica, aeroespacial,

quimica y militar debido a su resistencia a la corrosion y a la oxidacion.

En el sector industrial se ha exhibido una inclinacion en el reemplazo de partes de acero
muy pesadas por aleaciones de titanio ligeras, como lo es en secciones de aeronaves,
incluyendo el fuselaje, tren de aterrizaje y el alabe. (Zachary, K., Gopal, V., Matt, T., M.H.
Lorreto., Hamish L. Fraser, 2020). Una de las empresas mas importantes que se inclinaron

por este reemplazo ha sido Rolls Royce Trent.

En el presente trabajo se llevo a cabo el estudio de las transformaciones de fase en la
aleacion Ti mediante dilatometria en un instrumento equipado con horno de resistencias
y se determinaron los efectos de la microestructura inicial, sobre las transformaciones que
dan lugar a la formacion de la fase B y la cinética de transformacion de la fase g durante

el mantenimiento isotérmico.

El efecto del oxigeno en las aleaciones de Ti ha sido investigado intensamente debido a
que afecta la cinética de transformacion de fase. Por lo tanto, el oxigeno es el soluto
intersticial mas importante en las aleaciones de titanio porque influye fuertemente la

microestructural y propiedades mecanicas. (Liu, Z., Welsch, G, 1988).



2. OBJETIVOS

OBJETIVO GENERAL

Investigar las transformaciones de fase que ocurren durante el calentamiento y el

mantenimiento isotérmico de la aleacién Ti-407.

2.1 OBJETIVOS ESPECIFICOS

e Determinar los efectos de la microestructura inicial sobre las transformaciones de
fase que dan lugar a la formacién de la fase § en el calentamiento.
e Estudiar la transformacion a—f en condiciones isotérmicas mediante la técnica

de dilatometria.



3. JUSTIFICACION

El Ti y sus aleaciones son excelentes materiales para aplicaciones aeronauticas y
aeroespaciales debido a su alta relacion resistencia/peso. Estos materiales se utilizan en casi

todas las secciones de la aeronave, incluyendo el fuselaje y el tren de aterrizaje.

Se ha encontrado que el desempefio de la aleacion Ti-407 es similar al de las aleaciones
convencionales Ti-6Al-4V y Ti-3Al-2.5V usadas en las aplicaciones mencionadas. (James,
S., Kosaka, Y., Thomas, R., & Garrat, P., 2016).

La fabricacion de componentes ingenieriles a partir de la aleacion Ti-407 representa ahorros
considerables ya que este material es significativamente mas facil de procesar y maquinar,
debido a que exhibe una mejor combinacion de ductilidad y resistencia. Esta combinacion de
propiedades mecanicas, el Ti-407 absorbe mas energia durante un impacto y al momento de
maquinar esta aleacion se reduce el desgaste de la herramienta y utiliza menos fuerza,
obteniendo un maquinado mas rapido y eficiente que en las aleaciones Ti-6Al-4V y Ti-3Al-
2.5V. El Ti-407, en comparacion con las aleaciones comerciales de Ti, exhibe una

temperatura B-transus inferior.

En la practica de fabricacion, la mayor maleabilidad y menor resistencia a la cedencia de la
aleacion Ti-407 ofrece ventajas de procesamiento al requerir menor numero de
recalentamientos (acondicionamientos), menor susceptibilidad al agrietamiento, lo cual
resulta en un mejor rendimiento de la aleacion Ti-407. (James, S., Kosaka, Y., Thomas, R.,
& Garrat, P., 2016).



4. REVISION BIBLIOGRAFICA

4.1 ALEACIONES DE TITANIO

El titanio puro exhibe una transformacion alotrdpica de la fase HCP-a a la fase BCC-p a una
temperatura de aproximadamente 877°C (B-transus). Las celdas unitarias que muestran la
estructura cristalina de las fases a. y B se ilustran en la Figura 1. (Banerjee, D., Williams, J.C.,
2013).

0.468 nm

a= G 3 y 0332nm
~~~~~~~ (0001) s

0.295nm '\
a.

Figura 1. Estructuras cristalinas: a) Estructura hexagonal compacta (fase a). b) Estructura
cubica centrada en el cuerpo (fase B). (Banerjee, D., Williams, J.C., 2013).

La diversidad de aleaciones de titanio para aplicaciones de ingenieria ha aumentado
significativamente desde la década de 1980, particularmente en las industrias aeronautica y
aeroespacial, donde la demanda de alto rendimiento estructural y peso ligero es cada vez mas
imperativa. Por lo tanto, las aleaciones de titanio se han convertido en uno de los materiales
mas importantes utilizados para componentes estructurales y de motores a reaccion en

aviones.

La existencia de las dos estructuras cristalinas diferentes y la correspondiente temperatura de
transformacion alotropica son muy importantes ya que son la base para la gran variedad de

propiedades que poseen las aleaciones de titanio.



Un estudio realizado por Leyens & Peters (Leyens, C., Peters, M., 2003) sobre la
deformacion pléstica de las dos fases muestra la limitada deformabilidad de la estructura
HCP (fase o) en comparacion con la estructura BCC, (fase ). La mayor disponibilidad de
sistemas de deslizamiento de la estructura BCC hace que la fase B exhiba mayor ductilidad y

fabricabilidad al facilitar el proceso de deformacion plastica.

Las fracciones de las dos fases determinan las propiedades del titanio y sus aleaciones. La
fase a es de mayor densidad y presenta una estructura cristalina anisotropica en comparacion
con la fase B. Ademas, la estructura hexagonal compacta presenta una ductilidad reducida y

una mayor resistencia a la fluencia. (Leyens, C., Peters, M., 2003).

42 ELEMENTOS DE ALEACION DEL TITANIO Y SU
CLASIFICACION

Los elementos de aleacion del Ti se pueden clasificar como estabilizadores de la fase a, de
la fase B 0 neutros. Los elementos estabilizadores de la fase o extienden el campo de
estabilidad de la fase a a temperaturas mas altas que las del titanio puro; mientras que los
estabilizadores P lo desplazan a temperaturas mas bajas. Los neutros, por el contrario, tienen

menor influencia en la temperatura p-transus.

Entre los estabilizadores de la fase a, el oxigeno es el elemento méas importante. Los solutos
intersticiales como aluminio, nitrégeno y carbono también son estabilizadores de esta fase.
Los elementos estabilizadores de la fase B se dividen en: B isomorfos (Mo, W, V, Ta, Nb) y
B eutectoides (Cu, Mn, Cr, Fe, Co, Ni, H). Los neutros son Zr, Sn y Si. Por lo general, las
aleaciones de titanio se clasifican en funcion de la respuesta a los tratamientos térmicos en

aleaciones a, casi a, o+ y aleaciones f3.

La Figura 2 muestra el efecto de los elementos de aleacion del Ti sobre los diagramas de

equilibrio binarios. (Leyens, C., Peters, M., 2003).
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Figura 2.-. Categorias de diagramas de fase de titanio formados con diferentes adiciones de
aleacion. (Leyens, C., Peters, M., 2003).

Evidentemente, los efectos de los elementos de aleacion permiten una flexibilidad amplia en

el disefio de aleaciones de Ti para aplicaciones especificas.

4.3 TITANIO 407

La aleacion Ti-407 es una aleacion Ti o/f, desarrollada por el laboratorio técnico Henderson
de TIMET (HTL) en colaboracion con TIMET UK. (James, S., Kosaka, Y., Thomas, R., &
Garrat, P., 2016) Este material fue disefiado, principalmente, con el objetivo de mejorar la
ductilidad en comparacion con las aleaciones Ti-6Al-4V 'y Ti-3Al-2.5V, para, de esta forma,

mejorar la formabilidad y maquinabilidad, incluso a temperatura ambiente.

La aleacion se puede utilizar como reemplazo directo de las a aleaciones Ti-6Al-4V o Ti-
3Al-2.5V, particularmente en aplicaciones donde la tenacidad a la fractura es un

requerimiento primario.

La resistencia a la cedencia es la propiedad de disefio clave, la cual permite obtener un
equilibrio éptimo de resistencia/ductilidad para ciertas aplicaciones. Las aleaciones de Ti con
bajo contenido de aluminio son menos maleables debido a su mayor contenido de fase o en

la microestructura. Sin embargo, la disminucién en el contenido de Al disminuye la



resistencia. Por lo tanto, aungue la aleacion Ti-407 exhibe una menor resistencia que las otras
aleaciones de Ti de uso ingenieril, su mayor ductilidad causa que su capacidad para absorber
energia durante un impacto (tenacidad a la fractura) sea mayor, lo cual ofrece ventajas para
ciertas aplicaciones. La Tabla 1 muestra comparativamente la composicion quimica y las

propiedades fisicas de las aleaciones Ti-407, Ti-6Al-4V y Ti 3Al-2.5V. (James, S., Kosaka,
Y., Thomas, R., & Garrat, P., 2016).

Como se puede apreciar, la relacion Al/V disminuye de 1.2-1.5 en las aleaciones Ti-6Al-4V

y Ti-3Al-2.5V a 0.22 en Ti-407.

Tabla 1. Composicion quimica y propiedades fisicas de las aleaciones Ti-407, Ti-6Al-4V y
Ti-3Al-2.5V. (James, S., Kosaka, Y., Thomas, R., & Garrat, P., 2016).

Atributos Ti-407 Ticd Ti 3-2.5

Al, % 0.85 6.0 3.0
V, % 3.90 4.0 2.5
0, % 0.15 0.15 0.10
Si, % 0.25 ; _

Fe, % 0.25 0.15 -

p, gcm™ 4.53 4.42 4.48
p. Ibs in™ 0.164 0.160 0.162
~Tj, °C 877 996 935
~Tg, °F 1610 1825 1715

La aleacion Ti-407 exhibe un contenido de aluminio 7 veces menor que la aleacion Ti-6Al-
4V y 3 veces menor que la aleacion Ti 3Al-2.5V. Por lo tanto, se esperaria que el Ti-407,
debido a su bajo contenido de aluminio, exhiba una temperatura de transicion o+ — B (B-
transus), menor que las otras dos aleaciones mostradas. Guo y colaboradores (Z. Guo., S.

Malinov., & W. Sha., 2005) desarrollaron un modelo de redes neuronales artificiales para



estimar la B-transus de aleaciones de Ti a partir de su composicion quimica, El resultado del

entrenamiento de estas redes son las siguientes ecuaciones

Ty transus = 882 + 21.1[Al] g — 9.5[M0] g (1.1)
donde:
[Al]q = [Al] + 0.2[Sn] + 1.1[Si] + 5.8[0] (1.2)
y
[Mo].q = [Mo] + 1.2[V] + 0.7[Zr] + 1.3[Cr] + 1.6[Fe] (1.3)

De acuerdo con este modelo, las B-transus para las aleaciones Ti-407, Ti64 y Ti3-2.5 son
875.8, 979.1y 929.0, respectivamente.

Una ruta de procesamiento termomecanico tipica para la aleacion Ti-407 (Singh, G., Fonseca,
J. Q. D.,& Preuss, M., 2020) se ilustra en la Figura 3.
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Figura 3. Proceso termomecanico para la aleacion Ti-407. 407 (Singh, G.,
Fonseca, J. Q. D.,& Preuss, M., 2020).



Como se puede apreciar, previo a la laminacién en caliente, el material se somete a un
tratamiento térmico de solucion a 940 °C durante 1 h seguido de un enfriamiento lento a una
velocidad de 1 °C/min. La laminacion se lleva a cabo en dos etapas a 650 °C con porcentajes
de reduccion en espesor de 50 y 75%, respectivamente. ElI material es sometido a un
tratamiento de recocido a 820 °C durante 1 hora seguido de enfriamiento a una velocidad de
1 °C/min después de cada etapa de laminacion. (Singh, G., Fonseca, J. Q. D.,& Preuss, M.,

2020) El procesamiento termomecanico de este material es muy complejo.

En general, las aleaciones Ti-6Al-4V, Ti-3Al-2.5V vy la aleacion Ti-407 son sometidas a

tratamientos térmicos de solucion y envejecimiento finales.

Recientemente, el comportamiento mecanico de las aleaciones Ti-407 y Ti-6Al-4V fue
comparado en funcion de la microestructura inicial en un estudio enfocado a investigar su
maquinabilidad. (Dredge, C., M’Saoubi, R., Thomas, B., Hatt, O., Thomas, M., & Jackson,
M., 2021)

La Figura 4 ilustra el efecto de la velocidad de deformacién y la velocidad de enfriamiento
después de un tratamiento térmico de solucidn y envejecimiento sobre las curvas de flujo y
la tenacidad a la fractura de la aleacion Ti-407. Aunque no se especificaron las condiciones

de los tratamientos térmicos aplicados a cada aleacion, la Figura 4 es reveladora:

1) La resistencia de la aleacion Ti-407 es menor que la de la aleacion Ti-6Al-4V v,
cualitativamente, este efecto no depende de la velocidad de enfriamiento después del
tratamiento térmico de solucion ni de la velocidad de deformacion durante el ensayo
de tension.

2) Laductilidad a fractura en tension de la aleacion Ti-407 es significativamente mayor
que la de la aleacién Ti-6Al-4V. Sin embargo, en este caso, tanto la velocidad de
enfriamiento después del tratamiento térmico de solucién como la velocidad de
deformacion durante el ensayo de tension si afectan significativamente la magnitud
del alargamiento total a fractura. Resulta interesante notar que la ductilidad a fractura
en la aleacion Ti-407 enfriada en aceite después del tratamiento térmico de solucion
es mucho mayor que en cualquier otra condicion.

3) Latenacidad a la fractura puede estimarse a partir del area bajo las curvas de flujo de
la Figura 4. Como se puede apreciar en la Figura 4d, la tenacidad a la fractura de la
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aleacion Ti-407 es aproximadamente dos veces mayor que la observada en la aleacion
Ti-6Al-4V a bajas velocidades de deformacion y aproximadamente 20% mayor a
altas velocidades de deformacion. Esta es la gran ventaja de la aleacion Ti-407 para

algunas aplicaciones en el sector aeronautico.
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Figura 4. Efectos de la velocidad de enfriamiento después del tratamiento térmico de
solucion y la velocidad de deformacidn sobre las curvas de flujo y la tenacidad a la fractura
de la aleacion Ti-407. OQ=0Oil Quenching, WQ=Water Quenching, ST=Solution
Treatment, AC=Air Cooling. (Dredge, C., M’Saoubi, R., Thomas, B., Hatt, O., Thomas,
M., & Jackson, M., 2021).

10



Como se puede apreciar en la Figura 5, el comportamiento mecanico observado puede
explicarse en funcién de las microestructuras formadas como resultado de las
transformaciones de fase que se llevan a cabo durante los tratamientos térmicos aplicados.
Las Figuras 4 y 5 muestran claramente que la mejor ductilidad en tension y tenacidad a la
fractura se obtienen cuando el material exhibe una microestructura mas fina con una
combinacion optima de fase o primaria y B-transformada, como la correspondiente a la
aleacion Ti-407 sometida a un tratamiento térmico de solucion seguido por temple en aceite.

Figura 5. Efectos de la velocidad de enfriamiento después del tratamiento térmico de
solucion sobre la microestructura de la aleacion Ti-407. (a) Ti-6Al-4V en condicion de
recocido industrial; (b) Ti-407 enfriada al aire; (c) Ti-407 templada en aceite; (d) Ti-407
templada en agua. (Dredge, C., M’Saoubi, R., Thomas, B., Hatt, O., Thomas, M., & Jackson,
M., 2021).

11



Las aleaciones de Ti se clasifican en cinco familias; a-Ti, aleaciones casi-a, aleaciones (a+f),
aleaciones B y compuestos intermetalicos a base de Ti. Cada una dependiendo de los efectos

de los elementos de aleacion sobre la microestructura a temperatura ambiente.

Aleaciones tipo a

Las aleaciones tipo o incluyen al Ti comercialmente puro (CP). La microestructura a
temperatura ambiente de este material consiste predominantemente de la fase o« HCP con
cantidades menores (<5% en volumen) de fase  debido a la presencia de Fe, ya sea como
una impureza residual de la materia prima, llamada esponja, o0 como una adicién deliberada.
CP Ti tiene cuatro grados (1-4), segun la composicién, con resistencias a la traccion entre
240-550 MPa. Se utiliza principalmente para aplicaciones que requieren resistencia a la
corrosion y soldabilidad, pero que no requieren mayor resistencia que la de las otras clases
de aleaciones de Ti. (Boyer, R.R., Briggs, R.D., 2005) (Boyer, R., Welsch, G. & Collings,
E.W, 1994)

Las aleaciones a, excepto CP Ti, son mas dificiles de procesar, debido a su alto contenido de
fase HCP, la cual exhibe menor ductilidad y es mas dificil de trabajar. (Williams, J.C., Boyer,
R.R., 2020)

Aleaciones casi-a

Las aleaciones casi-o contienen principalmente Al, Sn y Zr con cantidades menores de
estabilizadores de la fase-P de baja difusividad, tales como Mo o Nb, y algo de Si (hasta 0.5%
en peso). Las adiciones de Mo y Nb estabilizan pequenias cantidades de fase [, la cual es
retenida a temperatura ambiente para proporcionar cierto nivel de resistencia, para facilitar
el control de la microestructura durante el procesamiento y para mejorar las propiedades y la
fabricabilidad. Generalmente, estas aleaciones no se pueden tratar térmicamente para alterar
su resistencia, pero se utilizan a temperaturas mas altas donde la resistencia a la termofluencia
es mas importante que las propiedades de traccion. (Boyer, R., Welsch, G. & Collings, E.W,
1994). Aunque las aleaciones casi-o no se pueden tratar térmicamente para promover una
mayor resistencia, tienen una excelente resistencia a la fluencia y una buena combinacion de
otras propiedades. (Lutjering, G., Williams, J.C, 2007) (Williams, J.C., Boyer, R.R., 2020)

12



Aleaciones alfa + beta

Las aleaciones o+ son las aleaciones de titanio mas utilizadas para aplicaciones
estructurales. Tienen mayores contenidos de estabilizadores de la fase B, entre 4% y 6% en
peso. En consecuencia, tienen un contenido de fase f mas alto que las aleaciones casi-o y
pueden procesarse incluyendo tratamientos térmicos para lograr resistencias més altas. La
retencion de fase  metaestable a temperatura ambiente o la formacion de martensita a partir
de la fase B durante el enfriamiento a temperatura ambiente, son 10S mecanismos clave de
endurecimiento. El envejecimiento de aleaciones que contienen fase  metaestable formara
o laminar en estas regiones que también proporcionaran una mayor resistencia con una
reduccion minima de la ductilidad. La aleacion de titanio a+p mas utilizada es Ti-6Al-4V,
que tiene una buena combinacion de propiedades. El Ti-6Al-4V se usa generalmente en
estado recocido con una resistencia minima a la traccion de 896 MPa (130 ksi). (Donachie,
2000) (Williams, J.C., Boyer, R.R., 2020)

Aleaciones beta

Las aleaciones de titanio tipo [ exhiben una microestructura 100%[ metaestable a
temperatura ambiente después de un enfriamiento rapido desde el campo de estabilidad de la
fase B. El envejecimiento causa la precipitacion de la fase a dando como resultado un
aumento en resistencia. Para las aleaciones P, la temperatura de envejecimiento es
generalmente lo suficientemente alta como para aliviar las tensiones residuales del
enfriamiento posterior al tratamiento de solucion. Técnicamente, aunque se denominan
aleaciones [, estas aleaciones son aleaciones p metaestables, ya que se descompondran para

formar una mezcla de fases o+ durante el envejecimiento. (Leyens, C., Peters, M., 2003)

El tamafio del precipitado de la fase o y la fraccion en volumen en la matriz de la fase B de
una aleacion dada se pueden controlar mediante diferentes combinaciones de temperatura y
tiempo de envejecimiento. Esta reaccion es responsable de las resistencias méas altas
alcanzables en estas aleaciones en comparacion con las aleaciones a+f. La seleccion de la
temperatura y el tiempo de envejecimiento adecuados permite lograr una variedad de
propiedades. La retencion del 100% de la fase p a temperatura ambiente después de un

enfriamiento rapido desde el campo de la fase f depende de la composicion de la aleacion y
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la velocidad de enfriamiento. Valores tipicos de resistencia a la cedencia pueden alcanzar
1000-1200 MPa. (Boyer, R.R., Briggs, R.D., 2005) (Williams, J.C., Boyer, R.R., 2020)

4.4 TRANSFORMACIONES DE FASE

El diagrama de fases para la aleacion Ti-4V reportado por Lindwall y colaboradores, se
ilustra en la Figura 6 (Lindwall, G., Wang, P., Kattner, U. R., & Campbell, C. E., 2018).
Ignorando el efecto que 0.8% de Al y contenidos menores de algunos otros elementos puedan
tener sobre este diagrama, los efectos sobre la microestructura de la aleacion Ti-407 durante
el calentamiento y enfriamiento en condiciones de equilibrio pueden estimarse siguiendo la

evolucion microestructural de una aleacion Ti con una fraccion molar de V de 0.04.

Resulta interesante notar que a 596 °C la aleacion debe exhibir una microestructura
consistente de 100% fase a con todo el V en solucion. El efecto del Al es expandir la region
de estabilidad de la fase o a mayores temperaturas y contenidos de V. Sin embargo, en
condiciones de no equilibrio la situacion puede ser diferente. En calentamiento, cualquier
cantidad de fase P presente en estado metaestable se enriquece en V y puede mantener su

estado de metaestabilidad a mayores temperaturas.

En contraste, en condiciones de enfriamiento desde la region de estabilidad de la fase B3, esta
puede mantenerse en estado metaestable incluso hasta temperatura ambiente. Notar que, a
partir de 400 °C, la cantidad de fase B que puede estar presente en la microestructura es
practicamente despreciable. Este andlisis sugiere entonces que la microestructura de la
aleacion Ti-407 depende de las velocidades de calentamiento y enfriamiento durante el

procesamiento.

Entonces, realizando un enfriamiento a una velocidad rapida desde la temperatura de 940 °C,

la fase B transforma a o” (martensita).

Para una velocidad de enfriamiento lenta desde 940 °C, la fase P transforma a a. Notar que a

medida que avanza el enfriamiento hasta 600 °C la solubilidad de V en la fase o disminuye,
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por lo tanto, la fase B metaestable se enriquece en V (~0.085 en fraccion molar de V).
Molokanov y colaboradores reportaron que la fase B se estabiliza a una fraccién molar de V
de 0.12, a una temperatura de ~700 °C en la aleacién Ti-407. (Molokanov, V.V., Chernov,
D.B. & Budberg, P.B., 1977)

Otro aspecto importante es que, dependiendo del efecto del contenido de Al, la aleacion en
condicion B puede cruzar dos veces la linea de equilibrio a<(o+p). El efecto que este
fendmeno puede tener sobre la microestructura de la aleacion Ti-407 se desconoce. Estos
aspectos representan el objetivo y justificacion principales para llevar a cabo la presente
investigacion.
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Figura 6. Diagrama de fase de la aleacion Ti-4V. (Lindwall, G., Wang, P.,
Kattner, U. R., & Campbell, C. E., 2018).
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4.5 CINETICA DE TRANSFORMACION DE FASE

La cinética de transformaciones de fase en estado solido controladas por difusion (nucleacion
y crecimiento), se representa comdnmente por la ecuacion JMAK (Johnson-Mehl-Avrami-
Kolmogorov), o mejor conocida como la ecuacion de Avrami. De acuerdo con esta cinética,

la fraccion transformada de la nueva fase esta dada por:
f=1—exp k" (1.4)

Donde n es el orden de la reaccion, t el tiempo y k la constante de rapidez. Esta constante k

se expresa de la siguiente manera:
k = Aexp(— ﬁ) (1.5)
RT '

Donde Q es la energia de activacién para la transformacion de fase, R es la constante de los
gases ideales, T es la temperatura de transformacion y A es una constante en funcién de otros

pardmetros como por ejemplo la composicion quimica.

El estudio de la cinética de transformacioén de fase se realiza frecuentemente a través de las
curvas de Avrami (curvas "S”), que son una representacion grafica de la evolucion de

In(In(1/(1—f)) con el logaritmo del tiempo log(t). (Tommy de Cock, 2009)

Para controlar con precisién la microestructura y obtener las propiedades mecanicas
especificas, es crucial comprender la transformacion de fase durante el procesamiento,
especialmente para el mecanismo de transformacion detras de ella. Una de estas técnicas mas
usadas es la dilatometria, esto debido a que es una forma facil de observar las
transformaciones de fase (T. Gloriant, G. Texier, F. Sun, I. Thibon, F. Prima, J.L., 2008)
(I'in, A.A., Kollerov, M.Y., Zasypkin, V.V., 1986) (YiHong Wang, Hongchao Kou, Hui
Chang, ZhiShou Zhu, XiaoFan Su, Jinshan Li, Lian Zhou., 2009)

El mejor ejemplo sigue siendo la transformacion difusional o — f. La cinética de difusion
dependiente del tiempo también puede afectar la redistribucion del elemento. (Chen, F., Xu,
G., Zhang, X., 2016)

16



4.6 EFECTO DEL CONTENIDO DE OXIGENO

En las aleaciones de Ti el oxigeno estd presente en varias concentraciones y tiene efectos
pronunciados sobre la resistencia, ductilidad y microestructura. Cuando se tienen dos fases
presentes en las aleaciones de Ti, el O estabiliza la fase alfa, aumentando la resistencia y el
modulo elastico. (Kahveci, Al., Welsch GE., 1986) (Welsch GE, Western C, 1991)

Las aleaciones comerciales suelen contener hasta un 0.2% en peso de O. Las altas
concentraciones generalmente se evitan por fragilizacion, sin embargo, se utilizan
concentraciones controladas en las aleaciones de Ti para cumplir niveles de resistencia
especificos. Al aumentar la concentracion de O en las aleaciones de Ti aumenta la
temperatura p-transus. Es de suma importancia conocer la temperatura de p-transus para el
correcto disefio de un tratamiento térmico para obtener propiedades mecénicas adecuadas.
(Kahveci, Al., Welsch GE., 1986) (Fromm, E., & Horz. G., 1980)

Debido a la solubilidad del O, es seguro asumir que todas las aleaciones de Ti fabricadas a
partir de materias primas de pureza nominal contienen una cantidad no despreciable de O.
Una fraccion molar de O mayor de 0.03 puede ser disuelta en a-Ti antes de formar un 6xido,
y con contenidos mayores de O el campo de estabilidad de la fase o y P-transus se
incrementan. (Lindwall, G., Wang, P., Kattner, U. R., & Campbell, C. E., 2018)

Lindwall y colaboradores calcularon el efecto del contenido de oxigeno sobre el diagrama de
fases del sistema Ti-V mediante CALPHAD, el cual es un método semi-empirico
desarrollado para el calculo de diagramas de fase. (Kaufman, L., & Bernstein, H., 1970). Los

resultados de este calculo se ilustran en la Figura 7.

El diagrama calculado indica que al incrementarse el contenido de O las temperaturas de f3-
transus y pB-solvus se incrementan, y la maxima solubilidad de V en Ti disminuye
significativamente de 0.038 a 0.016. En consecuencia, la temperatura de maxima solubilidad
del V en el Ti se incrementa al aumentar el contenido de O en la aleacién Ti-V. El diagrama
también muestra claramente como con tan solo 1% de O en solucion, la temperatura de p-
transus se incrementa a valores superiores a 1146.15 K (873 °C) mientras que para el 2% de
O aumenta hasta 936°C. (Lindwall, G., Wang, P., Kattner, U. R., & Campbell, C. E., 2018)
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Figura 7. Diagrama de fases Ti-V calculado con diferentes porcentajes de
oxigeno en comparacion con datos experimentales. (Lindwall, G., Wang, P.,
Kattner, U. R., & Campbell, C. E., 2018).
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5. METODOLOGIA

En este apartado se describe el desarrollo experimental que ha sido implementado para lograr

los objetivos del presente trabajo.

La Figura 8 muestra la secuencia de actividades que se desarrollé durante el proceso

experimental en el presente estudio.

Como se puede apreciar, la microestructura inicial y las velocidades de calentamiento y
enfriamiento son las principales variables de procesamiento que seran evaluadas con respecto

al comportamiento de las transformaciones de fase de la aleacion Ti-407.

Como se describio6 en la seccion anterior, la microestructura de la aleacion Ti-407 depende
de la temperatura a partir de la cual se enfria la aleacion, ya que ésta afecta el tamafio de
grano de la fase B, y de la velocidad de enfriamiento utilizada. Esta variable afecta la
temperatura a la cual inicia la transformacion B —(a+f) y la naturaleza de los productos de
transformacion (a, o y P-metaestable). Por lo tanto, en este trabajo se utilizaran tres
velocidades de enfriamiento diferentes (enfriamiento en el horno, enfriamiento al aire y
temple en agua) para generar las microestructuras de inicio de la investigacion. Cada una de
las microestructuras iniciales se someteran a tratamientos térmicos a diferentes temperaturas,
con un tiempo de mantenimiento isotérmico de 180 minutos (excepto para la temperatura de
850 °C, que es de 120 min). Las temperaturas seleccionadas son las siguientes: 650 °C, 700
°C, 750 °C, 825 °C, 850 °C y 1000 °C.

Evidentemente, durante el calentamiento estas tres microestructuras afectaran las
transformaciones que dan lugar a la formacion de la fase P a alta temperatura y, en particular
la temperatura conocida como B-transus, (a+f) — . Esta temperatura es de vital importancia
en el disefio de rutas de procesamiento por deformacion. Por lo tanto, la determinacion
cuantitativa de los efectos de la microestructura inicial y las diferentes temperaturas de
mantenimiento isotérmico representa un objetivo fundamental de la investigacion propuesta

en este documento.
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Material Aleacion
Ti-407

Tratamiento térmico de solucion en el
rango 3 seguido por enfriamiento en el
horno, al aire y temple en agua para
producir tres microestructuras iniciales

Microestructura 1: o + 3
icroestructura 2: o + f
o Microestructura 3: o +

Br

Dilatometria en horno de
resistencias (velocidades de
calentamiento y enfriamiento muy
lentas)

Figura 8. Secuencia de actividades que se utiliz6 para el desarrollo del trabajo experimental
propuesto para la presente investigacion.

La parte final del trabajo experimental se ilustra en la Figura 9.

El material inicial consta de 18 probetas que tienen una longitud de 40 mm de longitud y 8.80
mm de didmetro, como se muestra en la Figura 10. Basicamente, las probetas de dilatometria
se cortaron transversalmente a %2 de su longitud, se prepararan metalograficamente mediante
métodos convencionales y se caracterizaran las microestructuras resultantes de los
tratamientos térmicos mediante microscopia de luz reflejada (MO) y microscopia electrénica
de barrido (MEB). Estas técnicas de caracterizacion se emplearan selectivamente para
determinar la morfologia, dimensiones, composicion quimica, distribucion de orientaciones

y estructura de los productos de transformacion.
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Caracterizacion y analisis
de resultados

Determinacion del efecto de la Determinacion de la temperatura de -
microestructura inicial sobre las | [ | transusenfunciondela
temperaturas de inicio y final de las posibles microestructura inicial y de la cinética
transformaciones de fase de transformacion de fase

Microestructura (morfologia y
composicion quimica de los
productos de transformacion)

MO, MEB

Figura 9. Metodologia que se utilizd para la caracterizacion de la morfologia, dimensiones,
composicion quimica, distribucion de orientaciones, estructura y propiedades mecanicas
de los productos de transformacién.

El andlisis de los resultados experimentales que se obtuvieron en la presente investigacion
consiste, fundamentalmente, en relacionar los cambios de pendiente en las curvas
dilatométricas, con las curvas cinéticas obtenidas mediante la ecuacion de Avrami, la

fraccion transformada y la microestructura observada empleando las técnicas mencionadas.

5.1 ANALISIS MICROESTRUCTURAL

El material fue sometido a un tratamiento térmico de solucion a 940 °C empleando una
velocidad de calentamiento de 3.5 °C/s. El tiempo de permanencia a esta temperatura fue de
120 minutos y se usaron tres velocidades de enfriamiento diferentes: a) temple en agua, b)
enfriamiento al aire y c) enfriamiento en el horno. En la Figura 11 se ilustran

esquematicamente cada uno de los tratamientos térmicos.
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A las microestructuras obtenidas por cada uno de los medios de enfriamiento, se les realizd
una caracterizacion de acuerdo con la norma de preparacion ASTM E3; las muestras se
deshastaron con lijas de SiC desde el grado 320 hasta 1500 granos/plg?, el pulido se llevo a
cabo con pasta de diamante de 3y 1 umy el pulido final se realizé con silica coloidal de 0.02
um. Por altimo, se realiz6 un ataque quimico por inmersion, donde se presenta una breve

descripcion del método de preparacion, se exhibe en la Tabla 2.

Figura 10. Material inicial.

Tabla 2. Composicion del reactivo Kroll.

Reactivo Composicion | Tiempode | Caracteristicas

ataque
100ml H20 10-12 Revela la
Kroll 6ml HF segundos microestructura

3ml HNOs
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Figura 11. Representacion esquematica del tratamiento térmico de solucion para cada medio
de enfriamiento.

La microestructura obtenida por el ataque quimico se observo en un microscopio éptico
digital de marca KEYENCE y en un microscopio electronico de barrido de marca Philips,
modelo: XL30-ESEM (Figura 12).

Figura 12. a) Microscopio 6ptico (OM) y b) microscopio electrdnico de barrido (MEB).
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5.2 DILATOMETRIA

La dilatometria es una técnica de andlisis térmico para la medicion precisa de la dilatacion o
contraccion de los materiales durante el calentamiento o enfriamiento, La
dilatacion/contraccion dependen del coeficiente de expansion térmica y del volumen
especifico de las fases presentes. La curva dilatometrica obtenida a través de esta técnica
muestra las temperaturas de inicio y final de las transformaciones de fase mediante cambios
en velocidades de expansion o contraccion térmicas (6L/6T), los cuales se manifiestan como
cambios de pendiente en las curvas 5L-6T o 5L-ot, donde T y son la temperatura y el tiempo,
respectivamente. EI cambio de volumen de un material s6lido generalmente se mide por el
cambio correspondiente en la longitud de la probeta de este material. Por lo tanto, las
mediciones del cambio de longitud de los materiales solidos a menudo se aplican para la
determinacion de la cinética de transformacion de fase de metales y aleaciones.

La dilatacion térmica se mide a través de un transformador lineal diferencial variable (TLDV
0 LVDT por sus siglas en inglés) colocado en el cabezal de medicion. Se utiliza un palpador
de cuarzo o alimina que sostiene la muestra y transmite la sefial asociada a los cambios de
longitud al LVDT. La temperatura de la probeta se mide a través de termopares tipo-K
(Cromel-Alumel) o tipo-S (Pt-Pt/Rh). En la Figura 13 se ilustra una representacion
esquematica de un dilatometro. (Mohapatra, G., Sommer, F., Mittemeijer, E.J, 2007)
(Venegas, 2017)
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Sensor de desplazamiento

4 Probeta

Palpador \ Horno de resistencias

Figura 13. Representacion esquematica de un dilatdbmetro absoluto. (Venegas, 2017).

5.2.1 DILATOMETRIA POR HORNO DE RESISTENCIAS

Para realizar el trabajo experimental de la presente tesis se utilizé la técnica de analisis
térmico por dilatometria empleando un instrumento equipado con un horno de resistencias
de lamarca NETZSCH modelo DIL402PC. Las velocidades de calentamiento y enfriamiento
pueden variarse desde 0.001 K/min hasta 50 K/min usando hornos de acero, cobre, silica
fundida o carburo de silicio, o entre 0.001 K/min hasta 100 K/min si se tiene un horno de
grafito. El rango de temperaturas que maneja este instrumento es de temperatura ambiente
hasta 1200 °C o 1600 °C, dependiendo del tipo de horno. En la Figura 14, se exhibe el
dilatometro DIL402PC utilizado.
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Figura 14. Fotografia a) dilatbmetro NETZSCH modelo DIL402PC, y b)
componentes principales del dilatometro.
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6. RESULTADOS Y DISCUSION

6.1 DIAGRAMA DE FASES Ti-V

En el diagrama de equilibrio de fases Ti-V de la Figura 15 la linea vertical café esta trazada
a una fraccion molar de 0.04 V, correspondiente al contenido nominal de V de la aleacién
Ti-407 estudiada en el presente trabajo. La linea morada (solvus) indica el equilibrio entre
las regiones a y o+ y la linea roja (transus) indica el inicio del campo de estabilidad de la
fase B, es decir el equilibrio entre B y (a+p). A continuacién, se describen las
microestructuras que podria exhibir la aleacion Ti-407, suponiendo que el contenido de Al
no tiene un efecto significativo sobre las fronteras de fase, de relevancia en la presente
investigacion a las temperaturas de 650, 700, 750, 825, 850 y 1000° C. Estas temperaturas
estan indicadas por lineas horizontales de color negro en el diagrama de fases.

650 °C; a+B, 97% a 'y 3% B. Solo transforma 3% de a—>p.

700 °C; o+p, 92% a 'y 8% B. Transforma 8% de a—>p.

750 °C; a+B, 79.3% a 'y 20.6% B. Transforma 20.6% de a—>p.

825 °C; at+f, 11.9% a y 88% . Incremento de transformacion (88% ) de a—>p.
850 °C; 100% B estable.

1000 °C; 100% B estable.

o o~ w Dpo-

Antes de pasar a la descripcion de los resultados experimentales del presente trabajo, es
importante describir el comportamiento de trasformacion de fase de la fase B-BCC del Tiy
los posibles efectos que causa la concentracion de V durante el enfriamiento en condiciones
de equilibrio de acuerdo con el diagrama de fases. En general, la fase B-BCC en aleaciones
binarias de Ti puede transformar a martensita con estructura o -HCP 0 o “"-ortorrémbica a
altas velocidades de enfriamiento, por ejemplo, temple en agua, (Banerjee, S., &
Mukhopadhyay P., 2007).

La presencia de elementos de aleacion que estabilizan la fase B-BCC, por ejemplo, Fe, Cr,
Mo, V, Nb, Ta'y W) causan la estabilizacion de la fase p -BCC a expensas de la martensita .

Por ejemplo, en el caso de las aleaciones Ti-V, la fase B -BCC se estabiliza a contenidos de
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V entre 16 y 20% e.p. (Menon, E., Chakravartty, J., Wadekar, S,. & Banerjee, S., 1982)
(Hanada, S., & 1zumi, O., 1987) (Koul, M.K., & Breedis, J.F., 1970). Como se puede apreciar
en el diagrama de fases binario Ti-V de la Figura 15, para una aleacion con una fraccion mol
de V de aproximadamente 0.04, estas concentraciones se observan a aproximadamente 600
°C. Por lo tanto, considerando enfriamiento lento en condiciones de equilibrio desde el
campo de estabilidad de la fase B-BCC, la microestructura a temperatura ambiente debera
consistir de una mezcla de fases a-HCP y B-BCC metaestable, es decir, estabilizada
qguimicamente. Al continuar el enfriamiento lento a T<600 °C, el diagrama de fases indica la
disminucion de la solubilidad del V en la fase a-HCP, sin embargo, la fraccién en volumen

de fase B estabilizada permanece constante hasta temperatura ambiente.

Cuando la velocidad de enfriamiento desde el campo de estabilidad de la fase B se
incrementa, por ejemplo, enfriamiento al aire o temple en agua, y la temperatura del bafio de
temple es inferior a Ms (temperatura de inicio de la transformacién martensitica) esta fase
transforma a martensita. La transformacion puede ser incompleta si la temperatura Ms (final
de la transformacion martensitica) es inferior a la temperatura del bafio de temple e incluso
puede no ocurrir si la concentracion de V de la fase  a una temperatura dada es mayor a fq,
la minima concentracion de V en Ti requerida para inhibir por completo la transformacién
martensitica. Es importante sefialar que la composicion de la fase B estabilizada debido a
enriquecimiento con V durante el enfriamiento lento y la composicion de la fase P
metaestable formada debido a que la temperatura de temple es mayor que la Mf son
significativamente diferentes. Para una aleacidn con 4% V, estas composiciones son 16-20%

y 4%, respectivamente.
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Figura 15. Diagrama de fases Ti-V.
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6.2 CARACTERIZACION DE LA MICROESTRUCTURA INICIAL

Con el fin de obtener tres microestructuras iniciales se llevaron a cabo tres tratamientos
térmicos de solucion a 940 °C durante dos horas, cada uno con distintas velocidades de
enfriamiento, los cuales son: templado en agua, al aire y dentro del horno. Las Figuras 16 y
17 ilustran las microestructuras obtenidas después de estos tratamientos térmicos mediante
imagenes obtenidas en el MO a una amplificacion de 1000X (Figura 16) e imagenes de
electrones retrodispersados obtenidas en el MEB empleando una amplificacién de 2000X
(Figura 17). Las Figuras 16a yl17a ilustran la microestructura producida por el temple en

agua: o’-martensita + fase-f3 metaestable.

Las Figuras 16b y 17b muestran que el enfriamiento al aire produce una microestructura
consistente de fase-o-Widmansttaten + o’-martensita + fase-f3 metaestable y, finalmente, las
Figuras 16¢ y 17c ilustran la microestructura producida mediante enfriamiento en el horno:
fase-o Widmansttaten en los limites de grano de B + ligamentos de la fase-f3 metaestable. Es
importante resaltar aqui que la presencia de la fase p-BCC metaestable se infiere de las
caracteristicas morfoldgicas de las microestructuras presentadas en las Figuras 16 y 17. La
presencia de esta fase debe ser comprobada mediante otras técnicas, como se vera mas

adelante.
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Figura 16. Imagenes obtenidas por MO de las microestructuras producidas en la aleacion Ti-
407 después de un tratamiento térmico de solucion a 940 °C durante dos horas seguido por
a) Temple en agua, b) Enfriamiento al aire y ¢) Enfriamiento en el horno.
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Figura 17. Imégenes de electrones retrodispersados obtenidas en el MEB de las
microestructuras producidas en la aleacion Ti-407 después de un tratamiento térmico de
solucion a 940 °C durante dos horas seguido por. a) Templada en agua; b) Enfriada en aire;
¢) Enfriada dentro del horno (W=a-Widmansttaten, M=martensita, B=beta).
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6.3 CURVAS DE DILATOMETRIA

Las Figuras 18, 19, 20, 21, 22 y 23 ilustran los efectos de la microestructura inicial sobre las
curvas dilatométricas obtenidas para la aleacion Ti-407 calentada hasta temperaturas de 650,
700, 750, 800, 825, 850 y 1000 °C, respectivamente, y mantenidas a estas temperaturas
durante 180 minutos. Finalmente, las muestras son enfriadas a una velocidad nominal de 10

°C/min en el horno del dilatometro.

Como se puede apreciar en las Figura 18 a 23, los resultados para cada condicion:
microestructura inicial (generada por la velocidad de enfriamiento después del tratamiento
térmico de solucion inicial) y temperatura de calentamiento isotérmico, incluyen tres

graficas:

1) El perfil térmico del ensayo (curva temperatura en funcion del tiempo).

2) La curva dilatométrica (curva de deformacion térmica 0L/Lo en funcion del tiempo.

3) La curva de la variacién de la velocidad de deformacion térmica d(6L/Lo)/dt en
funcion del tiempo. Se debe apreciar que, dado que la velocidad de calentamiento es
constante en los experimentos, la curva 5(6L/Lo)/t representa también la variacion
instantanea del coeficiente de dilatacion térmica durante el experimento de

dilatometria.

La inercia térmica del horno de resistencias con la que estd equipado el dilatometro causa
que durante los tratamientos se presenten regiones de transicion, particularmente al inicio del
calentamiento y cuando se requieren cambios en la velocidad de calentamiento, por ejemplo,
el cambio de 10 °C/minuto a cero (durante el mantenimiento isotérmico). La Figura 24 ilustra
estas transiciones para el caso de la muestra calentada hasta 1000 °C. Como se puede
apreciar, en dicha figura también se ilustran las definiciones de una serie de parametros que
permiten analizar las curvas dilatométricas en funcion de los cambios microestructurales que

estan ocurriendo durante el calentamiento y mantenimiento isotérmicos de las muestras.
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La inercia térmica del horno afecta significativamente las velocidades de calentamiento y
deformacion de la muestra. La velocidad de calentamiento de 10 °C/min se logra hasta
después de ~25 minutos de calentamiento alcanzando una temperatura cercana a 130 °C. La
velocidad de deformacion constante solo se alcanza después de ~45 minutos de

calentamiento a una temperatura de aproximadamente 350 °C.

La velocidad de deformacién permanece aproximadamente constante en un valor de
1.35x10* min' durante aproximadamente 36 minutos hasta que, al alcanzar ~825 °C, se
observa un incremento de aproximadamente 15% en la velocidad de deformacion a 1.56x10°
* min!. Este incremento en la velocidad de deformacion se debe al final de la transformacion
de fase a—[ (B-transus). Una vez que la probeta alcanza 1000 °C, la velocidad de
deformacion disminuye progresivamente y se requieren aproximadamente 50 minutos para
alcanzar una velocidad de deformacion constante de aproximadamente 2.97x107 min™'. Este
valor, aunque pequefo no es cero e indica que durante el mantenimiento isotérmico la probeta
cambia de longitud debido a algiin cambio microestructural en la fase B de la aleacion Ti-

407, probablemente, crecimiento de grano.
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Figura 18. Perfil térmico (curva T-t), curva dilatométrica (curva de dL/Lo-t) y curva de
variacion de la velocidad de deformacidon térmica (curva &(3L/L0)/dt-t) para la aleacion
Ti-407 calentada hasta 650°C, mantenida 180 minutos a esa temperatura y enfriada a
velocidad constante de +£10 °C. Microestructura inicial obtenida mediante un tratamiento

térmico de solucion a 940 °C seguido por: a) temple en agua b) enfriamiento al aire y c)
enfriamiento en el horno.
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Figura 19. Perfil térmico (curva T-t), curva dilatométrica (curva de 5L/Lo-t) y curva de
variacion de la velocidad de deformacion térmica (curva &(5L/L0)/5t-t) para la aleacion
Ti-407 calentada hasta 700°C, mantenida 180 minutos a esa temperatura y enfriada a
velocidad constante de £10 °C. Microestructura inicial obtenida mediante un tratamiento

térmico de solucion a 940 °C seguido por: a) temple en agua b) enfriamiento al aire y c)
enfriamiento en el horno.
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Figura 20. Perfil térmico (curva T-t), curva dilatométrica (curva de dL/Lo-t) y curva de
variacion de la velocidad de deformacién térmica (curva d(3L/L0)/6t-t) para la aleacion
Ti-407 calentada hasta 750°C, mantenida 180 minutos a esa temperatura y enfriada a
velocidad constante de £10 °C. Microestructura inicial obtenida mediante un tratamiento

térmico de solucion a 940 °C seguido por: a) temple en agua b) enfriamiento al aire y ¢)
enfriamiento en el horno.



dL/dt/(1/min) Temp (°C)
ooe )
P 0015 L 800
0.016 e, 4
7 e
. 7\ k700
0.014 / FoN (
i L 600
0.012 A H .
; e (
; e F 500
000104 ; T
= i
| L. Y [0.00000 [
B 0.008 i I w
i
0.006 - i 0.0 3%
! 0.00005
0.004 - i [0
\‘\ S| ) )
0.002 - ) [
0.000 — : . . . . 000015 Lo
0 50 100 150 200 250
Tiempo (min)
dL/dt/(1/min) Temp (°C)
0.018 - b) I
] 00015 [ 800
0.016 o {
T # L 700
0.014 4 7 fo 001
; !
i t- 600
00124
/ B S 05 1 s00
o 0.010 4 ;
3 i
- ] AN -
T 0.008 - i ' o
i
3
0.006 -| : 00005 |
‘
0.004 - : [
0.002 ) [
0.000 4= . . : . . 100015 Lo
0 50 100 150 200 250
Tiempo (min)
dL/dt/(1/min) Temp (°C)
c) [
0.016 4 0.00015 [ 800
0.014 _-"l‘ ’ ".l\‘ I 700
| I 00 9
; ‘
0.012 ] / ' L 600
1 he "1 ( I
0010 S i i I 500
o 1]
s { i r
Jooe ] } Loooooo 400
' |
0.006 - H I 300
] R 5 |
0.004 - \ 200
]
\ I
0.002 X 100
0.000 4— T T T T T o0
0 50 100 150 200 250
Tiempo (min)

Figura 21. Perfil térmico (curva T-t), curva dilatométrica (curva de dL/Lo-t) y curva de
variacion de la velocidad de deformacion termica (curva 6(5L/L0)/6t-t) para la aleacion
Ti-407 calentada hasta 825°C, mantenida 180 minutos a esa temperatura y enfriada a
velocidad constante de £10 °C. Microestructura inicial obtenida mediante un tratamiento

térmico de solucion a 940 °C seguido por: a) temple en agua b) enfriamiento al aire y ¢)
enfriamiento en el horno.
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Figura 22. Perfil térmico (curva T-t), curva dilatométrica (curva de 8L/Lo-t) y curva de
variacion de la velocidad de deformacion térmica (curva 3(5L/L0)/5t-t) para la aleacion
Ti-407 calentada hasta 850°C, mantenida 180 minutos a esa temperatura y enfriada a
velocidad constante de £10 °C. Microestructura inicial obtenida mediante un tratamiento

térmico de solucion a 940 °C seguido por: a) temple en agua b) enfriamiento al aire y c)
enfriamiento en el horno.

39



dL/dt/(1/min) Temp (°C)

0.016 - a)
I 1000
0.0
0.014 i I 900
—— f
0.012 4 0 | 0.0¢ - 800
; i ‘
; o I 700
0.010 . . r————— A
3 N 1 - 0.0000 - 600
% 0.008 'I - 500
i
0.006 - { F00001 [ 400
i L 300
0.004 i
'L .00002 | 200
- ‘l’
0.002 - 100
0.000 +— . . ‘ r T 0003 -0
0 50 100 150 200 250
Tiempo (min)
dL/dt/(1/min) Temp (°C)
0.018 4
b) ,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,, . L 1000
— } |0.0002
I I 900
. [
0.014 - o i ~ Lsoo
F i 0.0001
00124 [/ b L 700
7 N e —— [
o 0.010 4.~ i Looooo [
3 i 00
3 | s
T 0.008 l- ’
0.006 | pooor 40
d ! |
i + 300
H
0.004 !
\ |--0.00( t 200
]
0.002 4 L 100
0.000 += g . - . ‘ 0003 Lo
0 50 100 150 200 250
Tiempo (min)
dL/dt/(1/min) Temp (°C)
0.016 - ~0.00020
C) _ Y I 1000
i : [ 0.00015
0.014 - e : 900
4 - 0.00010
oot24 / I 800
,’ .~
g . o ).000 L 700
0010 ; s !
. L. ! - 0.00( I 600
9 i
:CIOOB- nooos k5
3 : 0.00005 500
0.006 - i L 000010 [400
]
v . 300
0.004 [ o000
]
i . f200
0.002 - T I
- H I 100
I 0.0002
0.000 + : T T T T -0
0 50 100 150 200 250

Tiempo (min)

Figura 23. Perfil térmico (curva T-t), curva dilatométrica (curva de 8L/Lo-t) y curva de
variacion de la velocidad de deformacidon térmica (curva &(5L/L0)/dt-t) para la aleacion
Ti-407 calentada hasta 1000°C, mantenida 180 minutos a esa temperatura y enfriada a
velocidad constante de £10 °C. Microestructura inicial obtenida mediante un tratamiento

térmico de solucion a 940 °C seguido por: a) temple en agua b) enfriamiento al aire y c)
enfriamiento en el horno.
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Figura 24. Ejemplo del analisis de resultados de un experimento de dilatometria.

Otra posibilidad es que la cinética de la transformacion o—f3 sea demasiado lenta y que una
fraccion pequefia de la fase o permanezca en estado metaestable a temperaturas mayores a
B-transus. En este caso, la transformacion a—f3 continlla ocurriendo durante el
mantenimiento isotérmico a temperaturas tan altas como 1000 °C. La deformacion isotérmica

en el caso de la muestra tratada a 1000 °C fue 4.93x107, como se muestra en la Figura 24.

Las Tablas 3 y 4 listan los efectos de la microestructura inicial y la temperatura de
calentamiento isotérmico sobre: a) la deformacion durante el periodo de 180 minutos de
mantenimiento isotérmico a cada temperatura (Tabla 3), b) la variacién de la velocidad de
deformacion durante el periodo de calentamiento a la temperatura de mantenimiento
isotérmico (Tabla 3) y c¢) la velocidad de expansion durante el periodo de 180 minutos de
mantenimiento isotérmico (Tabla 4). Los datos presentados en estas dos tablas se ilustran en

forma grafica en la Figura 25.
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Como se puede apreciar claramente, los datos obtenidos mediante dilatometria pueden usarse

para determinar de una manera precisa la temperatura del final de la transformacion de fase

(a+P)—P en la aleacion Ti-407.

Tabla 3. Efectos de la microestructura inicial y la temperatura de calentamiento isotérmico
sobre la deformacion durante el periodo de 180 minutos de mantenimiento isotérmico a cada
temperatura (& iso), b) la variacion de la velocidad de deformacion durante el periodo de
calentamiento a la temperatura de mantenimiento isotérmico (€ is0)

agua

aire

horno

promedio

T°C

€ iso

o¢g iso

€ iso

o¢g iso

€ iso

o¢g iso

g iso

o¢g iso

650

2.28E-04

1.00E-05

4.45E-04

1.35E-05

8.06E-04

1.40E-05

4.93E-04

1.25E-05

700

1.30E-03

1.25E-05

1.17E-03

1.25E-05

1.76E-03

1.45E-05

1.41E-03

1.32E-05

750

4.78E-03

1.32E-05

6.85E-03

8.80E-06

7.14E-03

8.85E-06

6.26E-03

1.03E-05

825

7.92E-03

1.19E-05

8.67E-03

1.19E-05

7.46E-03

1.19E-05

8.02E-03

1.19E-05

850

3.30E-03

2.50E-05

4.21E-03

2.76E-05

3.58E-03

2.31E-05

3.70E-03

2.52E-05

1000

4.14E-03

2.17E-05

4.90E-03

2.97E-05

4.28E-03

5.41E-05

4.44E-03

3.52E-05

Tabla 4. Efecto de la microestructura inicial y la temperatura de calentamiento
isotérmico sobre la variacion de la velocidad de deformacién durante el periodo
de calentamiento a la temperatura de mantenimiento isotérmico (d¢ iso)

d&/dt iso
T°C | agua aire horno
650 |0.00E+00|0.00E+00 |0.00E+00
700 | 5.95E-06 | 5.01E-06 | 9.40E-06
750 | 2.82E-05 | 4.35E-05 | 4.50E-05
825 | 4.02E-05 | 4.80E-05 | 5.00E-05
850 | 2.50E-05|1.14E-05 | 1.98E-05
1000 | 2.73E-05 | 2.97E-05 | 2.34E-05
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Figura 25. Efectos de la microestructura inicial y la temperatura de calentamiento
isotérmico sobre a) la variacion de la velocidad de deformacion durante el periodo
de calentamiento a la temperatura de mantenimiento isotérmico, b) la deformacion
durante el periodo de 180 minutos de mantenimiento isotérmico a cada temperatura
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y ¢) velocidad de expansion durante el mantenimiento isotérmico.
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La Figura 26a ilustra la variacion de las temperaturas a-solvus y B-transus para el sistema
Ti-V obtenidos del diagrama de fases reportado por Lindwall y colaboradores (Lindwall, G.,
Wang, P., Kattner, U. R., & Campbell, C. E., 2018) (reproducido en la Figura 6 del presente
trabajo). La Figura 27b muestra la variacion de la fraccion en volumen de fase a-HCP con la
temperatura de acuerdo con el diagrama. Como se puede apreciar, para la aleacion Ti-4V la
fraccion en volumen de la fase  se incrementa rapidamente a partir de 750 °C hasta alcanzar
la temperatura B-transus de aproximadamente 820 °C. Por lo tanto, podria esperarse que
dicha temperatura fuera ligeramente mas alta para la aleacion Ti-407 ya que el diagrama de
Lindwall no toma en cuenta los contenidos de Al y O en dicha aleacion. Sin embrago, de
acuerdo con los resultados de dilatometria presentados en la Figura 24, la temperatura de -
transus para la aleacion Ti-407 empleada en el presente trabajo es aproximadamente 835 °C.
Es importante resaltar que este valor, aunque ligeramente mas alto que el predicho por el
diagrama de fases, es significativamente méas bajo que el valor de 875 °C calculado a partir
de la composicion quimica de la aleacion usando el modelo de redes neuronales desarrollado
por Guo y colaboradores (Z. Guo., S. Malinov., & W. Sha., 2005) y que algunos valores
reportados en la literatura abierta para esta aleacion (James, S., Kosaka, Y., Thomas, R., &
Garrat, P., 2016).
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» l B beta-transus

650 - . .._ ® beta-solvus
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500 4 | ‘ . '
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Figura 26. (a) Variacion de las temperaturas o-solvus y B-transus para el sistema Ti-V
obtenidos del diagrama de fases reportado por Lindwall y colaboradores (reproducido en la
Figura 6 del presente trabajo). (b) variacion de la fraccion en volumen de fase a-HCP con la
temperatura para la aleacion Ti-4V.

6.3.1 EVOLUCION DE LA MICROESTRUCTURA DURANTE LOS
ENSAYOS DE DILATOMETRIA.

6.3.1.A CALENTAMIENTO SEGUIDO DE ENFRIAMIENTO LENTO
(+10 °C/MINUTO)

Como se mostrd en las secciones anteriores, durante el calentamiento a velocidad constante
ocurren cambios de longitud (deformacion térmica) a velocidad de deformacion constante

(expansion lineal),

& =— = alAT (1.6)
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Donde o es el coeficiente de expansion lineal del material. Adicionalmente, durante el
calentamiento pueden ocurrir cambios de estructura cristalina debidos a transformaciones de
fase. La presencia de otra fase con estructura cristalina diferente y, por lo tanto, con
coeficiente de expansion térmica diferente, modifica la velocidad de expansion de la aleacion
dando lugar a un comportamiento no lineal con cambios en la pendiente en la curva

dilatométrica.

Como se puede observar en las Figuras 18-23, previo al inicio del mantenimiento isotérmico
las curvas de velocidad de deformacion en funcién del tiempo exhiben un periodo de
transicion donde la muestra se expande mas rapidamente que a menores temperaturas. Este
efecto es mucho mas notable en las muestras donde el calentamiento se extendio hasta

temperaturas mayores a 825 °C, como ilustra la Figura 23.

Las Figuras 27, 28 y 29 ilustran la microestructura observada en la seccion transversal de las
muestras sometidas a los ensayos de dilatometria. Como se mencioné anteriormente, la
velocidad de enfriamiento al final de cada prueba fue 10 °C/min, por lo tanto, las

microestructuras de las figuras 27-29 son el resultado de un enfriamiento lento.

Como se mostrd en la Figura 16a, la microestructura producida por el temple en agua consiste
de o’-martensita y fase-p metaestable retenida (estabilizada térmicamente). En la figura 27
puede apreciarse que el calentamiento y mantenimiento de esta microestructura a
temperaturas de hasta 750 °C seguido de enfriamiento lento causa cambios morfol6gicos en
la martensita y formacion de fase a-HCP. Sin embrago, el calentamiento y mantenimiento
isotérmico durante 180 minutos a temperaturas mayores, 825, 850 y 1000 °C, causa que,
durante el enfriamiento lento a 10 °C/minuto, la microestructura sea transformada a una
microestructura consistente de fase a-HCP con morfologia alotriomorfa (con placas laterales
con morfologia Widmansttaten) en los limites de grano y con arreglos tipo tejido de sesta

(“basketwave”) de placas Widmansttaten en el interior de estos.

Cuando la microestructura inicial de las probetas dilatométricas consiste de una mezcla de
fase-o-Widmansttaten + o'-martensita + fase-p metaestable (estabilizada quimica y
térmicamente), producida por el enfriamiento al aire después del tratamiento térmico de
solucion a 940 °C (Figura 16b), las microestructuras resultantes son similares a las

observadas cuando la microestructura inicial es la producida por enfriamiento al aire. La
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Figura 28 muestra claramente que, como en el caso de las muestras con microestructura
inicial de martensita, cuando el calentamiento se lleva a temperaturas de 825, 850 y 1000 °C,
el enfriamiento lento produce una vez méas una microestructura consistente de fase a-HCP

intergranular y colonias de placas tipo Widmansttéten intergranulares.

Como se puede apreciar en la Figura 29, cuando la microestructura inicial consiste de
colonias de placas Widmansttaten de fase a-HCP, la microestructura al final de los ensayos
de dilatometria a temperaturas entre 650 y 1000 °C consiste de colonias de placas
Widmansttaten cuyo espesor aumenta a medida que la temperatura de mantenimiento

isotérmico durante el ensayo aumenta.

Con base a estas observaciones, se puede concluir que el enfriamiento lento a 10 °C/minuto
después de un calentamiento y mantenimiento isotérmico a T>825 °C (presumiblemente
mayor que la temperatura B-transus) durante 180 minutos, produce microestructuras
consistentes de fase a-HCP intergranular con morfologia alotriomorfa y placas laterales
Widmansttaten, y colonias en arreglos de tejido de cesta de placas Widmansttaten
intergranulares. Por lo tanto, se puede concluir que este Gltimo tipo de microestructura es
debido al enfriamiento desde temperaturas superiores a la temperatura B-transus indicada por
el diagrama de fases de la Figura 26b, y los resultados de las pruebas de dilatometria

presentados en las Figuras 18-23 y 25.

% KR

Microestructurainicial

1000 °C

Figura 27. Microestructuras producidas por el tratamiento térmico aplicado durante la prueba
de dilatometria a muestras con microestructura inicial producida por temple en agua.
Calentamiento y enfriamiento a £10 °C/minuto, mantenimiento isotérmico durante 180
minutos a las temperaturas indicadas.
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Microestructura inicial

825°C 850°C 1000 °C

Figura 28. Microestructuras producidas por el tratamiento térmico aplicado durante la prueba
de dilatometria a muestras con microestructura inicial producida por enfriamiento al aire.
Calentamiento y enfriamiento a +10 °C/minuto, mantenimiento isotérmico durante 180
minutos a las temperaturas indicadas.

750 °C

825 °C 850°C 1000 °C
Figura 29. Microestructuras producidas por el tratamiento térmico aplicado durante la prueba
de dilatometria a muestras con microestructura inicial producida por enfriamiento en el
horno. Calentamiento y enfriamiento a £10 °C/minuto, mantenimiento isotérmico durante
180 minutos a las temperaturas indicadas.
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6.3.1.B CALENTAMIENTO A 10 °C MINUTO SEGUIDO DE TEMPLE
EN AGUA

Las Figuras 30 y 31 ilustran el efecto del temple en agua sobre las microestructuras de
muestras sometidas a tratamientos térmicos de solucion a 940 °C durante dos horas y
templadas en agua (Fig. 30) o enfriamiento lento en el horno (Fig. 31), recalentadas a
temperaturas entre 750 y 910 °C y finalmente templadas en agua. Como se puede apreciar,
las muestras recalentadas a temperaturas superiores a 830 °C exhiben una microestructura
100 % martensitica, independientemente de su microestructura inicial. En contraste las
microestructuras de muestras templadas desde temperaturas inferiores a 830 °C exhiben una
microestructura bifasica consistente de placas de fase a-HCP Widmansttaten y agujas de
martensita. Por lo tanto, las muestras templadas desde 830 °C o temperaturas mayores
exhibiran una microestructura consistente de 100 % fase B-Ti. Estas observaciones confirman
que temperatura B-transus estimada a partir de las curvas dilatométricas para la aleacion Ti-
407.

La formacion de martensita en muestras templadas desde temperaturas inferiores a la
temperatura B-transus causa deformacion severa de la fase a-HCP coexistente. Este efecto se
puede apreciar claramente en la Figura 32, la cual ilustra la deformacion pléastica de las placas
de fase a-HCP causada por la formacion de martensita o”-HCP formada como resultado del
temple desde 790 °C.

Hasta este punto, la evidencia experimental presentada indica que la microestructura inicial
de la aleacion afecta la evolucion de la microestructura hasta la temperatura B-transus. La
evolucion de la microestructura a mayores temperaturas no parece ser afectada por la
microestructura inicial. La microestructura resultante del enfriamiento desde diferentes
temperaturas en el rango 650-1000 °C tampoco es afectada por la microestructura inicial del

material, aunque la velocidad de enfriamiento si tiene un efecto relevante.

El enfriamiento lento en el horno causa que la fase B-Ti transforme a placas de fase a-HCP
Widmansttaten con diferentes morfologias. Las placas intergranulares exhiben morfologia

alotriomorfa con placas laterales Widmansttaten. Las fases intergranulares exhiben en
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arreglos de placas paralelas en colonias con diferentes orientaciones que resultan en arreglos
tipo tejido de cesta. En contraste, el enfriamiento rapido producido por el temple en aguas
causa la formacion de agujas de martensita o -HCP. La formacion de esta fase causa
deformacion en la fase a-HCP (placas Widmansttaten pre-existentes) cuando la temperatura
de recalentamiento es inferior a la B-transus y ambas fases coexisten durante el enfriamiento
a temperatura ambiente. Resulta interesante notar que la morfologia de la fase a-HCP
formada a partir de la fase B-Ti no depende de la temperatura a partir de la cual se inicia el
enfriamiento, pero solo es afectada por la velocidad de enfriamiento, como se menciono

anteriormente.
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Figura 30. Efecto del calentamiento a 10 °C/minuto seguido por temple en agua
desde las temperaturas indicadas sobre la microestructura de muestras sometidas
a un tratamiento térmico de solucién durante 2 horas a 940 °C seguido de temple
en agua.
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Figura 31. Efecto del temple desde las temperaturas indicadas sobre la

microestructura de muestras sometidas a un tratamiento térmico de solucion
durante 2 horas a 940 °C seguido de enfriamiento en el horno.
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Figura 32. Deformacién plastica de las placas de fase a-HCP causada por la
formacion de martensita o’-HCP formada como resultado del temple desde 790
°C. (a) Muestra enfriada lentamente después del tratamiento térmico de
solucion, (b) Muestra templada después del tratamiento térmico de solucion.

6.3.1.C CARACTERIZACION DE LA FASE p-BCC

Las Figuras 33 y 34 ilustran los patrones de difraccion de rayos-X obtenidos en muestras
templadas desde temperaturas entre 750 y 910 °C. Como se puede apreciar en la Figura 26,
la cantidad de fase P presente a estas temperaturas varia desde 20% a 750 °C hasta
aproximadamente 10% a 815 °C y finalmente 100% a temperaturas entre 830 y 910 °C.
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Como se puede observar en la Figura 35, las reflexiones (0002), y (111)p aparecen a 38.421
y 38.37 °20, respectivamente y, por lo tanto, pueden aparecer traslapados en los patrones de
difracciéon experimentales. Sin embrago, la reflexion (200)p que aparece a 44.6 °26 no se
traslapa con ninguna reflexion de la fase a-HCP. Por lo tanto, esta ultima reflexion puede
usarse como un indicador de la presencia de la fase B-BCC metaestable o estabilizada. Como
se puede apreciar en las Figuras 33 y 34, en ninguno de los patrones experimentales aparece
esta reflexion de la fase p. Por lo tanto, se puede concluir que esta fase, de estar presente en
las microestructuras mostradas en las Figuras 30 y 31, la fracciéon en volumen debera ser
inferior a ~5%, el limite de deteccion tipico para una fase dada empleando la técnica de

difraccion de rayos-X.
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Figura 33. Efecto del temple desde las temperaturas indicadas sobre
los patrones de rayos-X de muestras sometidas a un tratamiento
térmico de solucion durante 2 horas a 940 °C seguido de temple en

agua.
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Figura 34. Efecto del temple desde las temperaturas indicadas sobre
los patrones de rayos-X de muestras sometidas a un tratamiento
térmico de solucion durante 2 horas a 940 °C seguido de enfriamiento
lento en el horno.
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Con el objetivo de establecer la presencia de la fase B-BCC estabilizada o metaestable en las
microestructuras de las Figuras 36 y 37, se utilizo la técnica de difraccion de Kikuchi
(TKD="Transmission Kikuchi Diffraction”) en el MEB-CEC de alta resolucion. Las Figuras
36 y 37 ilustran las imagenes de campo claro y los mapas de fase obtenidos en las muestras
sometidas al tratamiento térmico de solucién a 940 °C durante 2 horas seguidos por
enfriamiento en el horno (Figura 36) o temple en agua (Figura 37) y recalentadas a 770 °C
sequidas por temple en agua. De acuerdo con le diagrama de la Figura 26b, a 770 °C la
microestructura de la aleacion Ti-407 consiste de aproximadamente 70% fase o.-HCP y 30%
fase B-BCC. De acuerdo con el diagrama de fases de la Figura 26a, la concentracion en
fraccion molar de V en la fase B-BCC a esa temperatura es aproximadamente 0.075. Por lo
tanto, dicha fase debe transformar a martensita durante el enfriamiento rapido. Como se
puede apreciar, en ambas micrografias pueden apreciarse placas de martensita. Sin embargo,

también es posible observar ligamentos de fase 3-BCC ente granos de fase a-HCP.

Finalmente, la Figura 38 ilustra una serie de imagenes HAADF (“High Angle Anular Dar
Field”) obtenidas en el microscopio electronico de transmision en modo STEM. El contraste
en este tipo de imagenes se debe principalmente a diferencias en nimero atémico promedio.
Por lo tanto, las regiones mas brillantes en las imagenes corresponden a zonas de mayor
namero atémico ricas en V, como se puede apreciar al analizar los mapas de rayos-X

caracteristicos.
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MAG: 15.0kx HV:20kV WD: 5.7 mm

MAG: 15.0kx HV:20kV WD: 5.7 mm

Figura 36. Imagen de campo claro y mapa de fases, color rojo a-HCP y
verde B-BCC. Obtenido usando la técnica TKD a 20 kV en el MEB-CEC
en una muestra sometida a tratamiento térmico de solucion a 940 °C, 2
horas, seguida por enfriamiento en el horno y recalentamiento a 770 °C
seguido por temple en agua.
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MAG: 15.0kx HV:20kV WD: 5.6 mm

Figura 37. Imagen de campo claro y mapa de fases, color rojo a-HCP y
verde B-BCC. Obtenido usando la técnica TKD a 20 kV en el MEB-CEC
en una muestra sometida a tratamiento térmico de solucion a 940 °C, 2
horas, seguida por temple en agua y recalentamiento a 770 °C seguido por
temple en agua.
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Ti VvV Al

Figura 38. Imagenes HAADF (“High Angle Annular Dark Field”) y de rayos-X
caracteristicos (EDXS) obtenidas en TEM. Muestra sometida a tratamiento térmico de

solucion a 940 °C, 2 hrs, seguido por temple en agua y recalentamiento a 790 °C durante
15 minutos seguido de temple en agua.
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6.3.1.D EFECTO DE LOS TRATAMIENTOS TERMICOS APLICADOS
EN EL DILATOMETRO SOBRE LA MICRODUREZA.

La Figura 39 ilustra el efecto de la microestructura inicial (martensita vs placas
Widmansttaten) la microdureza obtenida después de recalentamiento a temperaturas entre
750-910 °C seguido de temple en agua. Como se puede apreciar, la microdureza inicial
causad por el temple desde 940 °C es mayor que la observada en las muestras enfriadas
lentamente. Por otra parte, el efecto del recalentamiento sobre la microdureza obtenida
después del temple en agua depende fuertemente de la microestructura inicial a temperaturas
entre 750 y 830 °C. Como se puede observar en la Figura 39, en las muestras con
microestructura inicial de placas Widmansttdten la microdureza se mantiene
aproximadamente constante a temperaturas entre 750 y 815 °C. EIl recalentamiento a
mayores temperaturas causa que la microdureza aumente progresivamente hasta alcanzar un
maximo a aproximadamente 870 °C. A mayores temperaturas la microdureza disminuye. En
contraste, la microdureza de las muestras con microestructura martensitica se mantiene
constante Unicamente entre 750 y 790 °C. El recalentamiento a mayores temperaturas causa
una disminucién rapida de la microdureza observandose un minimo a 830 °C. A partir de
esta temperatura, la microdureza se incrementa hasta un maximo cuando la temperatura de
recalentamiento alcanza 890 °C. EIl incremento de la temperatura de recalentamiento a 910

°C causa una disminucidn en la microdureza observada después del temple en agua.

La disminucidn de la dureza de las muestras con microestructura inicial martensitica se debe
a la trasformacion de esta fase a a-HCP durante el calentamiento. Por lo tanto, al alcanzar la
temperatura entre 815 y 830 °C, cuando précticamente la fraccion de fase a-HCP es cero, la
transformacion a martensita debida al temple de la fase p-BCC produce microdureza
similares a las observadas en las muestras con microestructura inicial de placas
Widmansttaten. EIl incremento en la microdureza observado a partir de 830 °C hasta 870 y
890 °C se debe a la transformacion martensitica de una microestructura totalmente B-BCC a
la temperatura de recalentamiento. Finalmente, la disminucion de la microdureza al
incrementarse la temperatura de recalentamiento hasta 910 °C se puede deber al efecto del

incremento en el tamafio de grano de la fase B-BCC a esa temperatura.
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La gréfica presentada en la Figura 39, a pesar de su complejidad, muestra claramente una vez

mas que la temperatura B-transus para la aleacion Ti-407 es 830 °C, al menos 40-50 °C menor

que la reportada en la literatura abierta. Este resultado reviste una gran importancia

tecnoldgica dado que las rutas de procesamiento por deformacion y los tratamientos térmicos

para esta aleacion dependen de la microestructura deseada en los productos finales.
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Figura 39. Efecto de la temperatura de recalentamiento sobre la microdureza obtenida
después de recalentamiento a temperaturas entre 750-910 °C seguido de temple en agua.
TTS=tratamiento térmico de solucion a 940 °C (2 horas), TA= Temple en agua,
EH=Enfriamiento en el horno, REC=Recalentamiento a temperatura indicada.
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7. CONCLUSIONES

La fenomenologia de la transformacién a—pB—a 0 o” se investigd en tres microestructuras
distintas: a) o'+, b) a-Widmansttaten+a'+ y ¢) a+p. Estas microestructuras se obtuvieron
mediante el uso de medios de enfriamiento diferentes (temple en agua, enfriamiento al aire y

enfriamiento lento en el horno).

El principal resultado de este trabajo de investigacion es que la temperatura -transus para la
aleacion Ti-407 es 830 °C y es independiente de la microestructura inicial del material. Sin
embargo, se observé que la evolucion de la microestructura durante el calentamiento es
fuertemente dependiente de la microestructura inicial y afecta significativamente la
microdureza del material al final de los tratamientos térmicos cuando la temperatura de

recalentamiento es inferior a la B-transus.

El presente trabajo también demostré que es posible seguir la transformacion anisotérmica
(a+B)—p en la aleacion Ti-407 mediante experimentos de calentamiento continuo. En
principio, la fenomenologia observada de esta transformacion puede describirse empleando
el diagrama de fases binario Ti-V disponible en la literatura abierta. Los resultados obtenidos
indican que el contenido de Al en este material no afecta significativamente las

transformaciones de fases, al menos en la aleacion Ti-407 con hasta 1% de Al.
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