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RESUMEN 

En el presente trabajo se estudió la influencia de la microestructura inicial 

y la temperatura en el esfuerzo de flujo y en la evolución microestructural de la 

aleación de titanio TIMETAL®407 (Ti-407), la cual es utilizada en la fabricación 

de componentes de motores de aviación, especialmente en aquellos en los que 

se requiere una alta absorción de energía en impactos, así como alta resistencia 

a la fatiga de altos ciclos. 

El objetivo principal consistió en elucidar el efecto de la temperatura y la 

magnitud de la deformación en la morfología y distribución de las fases alfa y beta 

resultantes, partiendo de microestructuras predeterminadas; para optimizar su 

procesamiento termomecánico y obtener un balance óptimo de resistencia a la 

cedencia y ductilidad a temperatura ambiente en la aleación Ti-407. 

Se realizaron ensayos de compresión en una máquina universal y 

posteriormente en una prensa hidráulica industrial, partiendo de tres 

microestructuras iniciales, las cuales fueron obtenidas por medio de un 

tratamiento térmico de recocido en el rango de la fase beta, seguido de tres 

velocidades de enfriamiento, mediante las cuales se obtuvieron distintas 

morfologías de la fase alfa. 

Se encontró que tanto los esfuerzos de flujo, como la resistencia a la 

cedencia y la ductilidad a temperatura ambiente pueden ser moduladas en 

función de la microestructura inicial y su interacción con el procesamiento 

termomecánico, en el cual las láminas iniciales de alfa se vuelven globulares a 

medida que la temperatura se acerca a la beta transus (Tβt), y la magnitud de 

deformación se incrementa.  
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CAPÍTULO I. INTRODUCCIÓN 

 

Las aleaciones de titanio son ampliamente utilizadas en la industria 

aeroespacial debido a su alta resistencia a la tensión aún a altas temperaturas, 

en un rango aproximado de 538°C – 595°C (1000°F a 1100°F), dependiendo de 

su composición química [1]. Además, poseen una excepcional resistencia a la 

corrosión y baja densidad. 

Por otra parte, las desventajas de estas aleaciones radican en su pobre 

resistencia a la oxidación a altas temperaturas (T > 700°C) y en su alto costo de 

manufactura; por ejemplo, el maquinado de titanio es por lo menos diez veces 

más costoso que el maquinado de aluminio [2]. 

En este sentido, se han diseñado aleaciones de titanio capaces de ser 

forjadas a menor temperatura y con mayor facilidad de maquinado que sus 

predecesoras, lo cual se traduce en costos inferiores de procesamiento.  

La aleación Ti-407, cuyo nombre comercial es TIMETAL®407, se 

desarrolló recientemente como un sustituto de la aleación de titanio más utilizada 

(Ti 6Al-4V) para ciertas aplicaciones que demandan una alta absorción de 

energía en impactos y resistencia a la tensión moderada. 

El principal beneficio de incorporar la aleación Ti-407 en motores de 

aviación es la reducción en el costo de manufactura con respecto a la Ti 6Al-4V, 

debido a su mayor ductilidad durante el proceso de forja a más bajas 

temperaturas, y a su facilidad de maquinado [3]. 

Como se explicará a mayor profundidad en el Capítulo II, el titanio cristaliza 

en dos tipos estructuras, conocidas con el nombre de fases alfa y beta. En la fase 
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beta, el acomodo de los átomos puede describirse en términos de una celda 

cúbica centrada en el cuerpo (bcc); y en la fase alfa los átomos se encuentran 

ordenados siguiendo una secuencia de apilamiento tipo hexagonal compacto 

(hcp). 

La estructura cúbica (β) se encuentra sólo a altas temperaturas, a menos 

que el titanio sea aleado con otros elementos para mantener la estructura cúbica 

a bajas temperaturas. 

De este modo, la microestructura de las aleaciones de titanio se describe 

principalmente en términos del tamaño de cristal y de la distribución de las fases 

alfa y beta. Considerando que una microestructura pudiera estar compuesta por 

cristales de menor o mayor tamaño, la morfología de las fases alfa y beta pudiera 

ser laminar o equiaxial (globular); y ambas pudiesen estar presentes en distintas 

proporciones. 

Los distintos tipos de microestructuras son generados a partir de 

procesamientos termomecánicos, los cuales se caracterizan por una 

combinación de calentamientos, deformaciones, enfriamientos y tratamientos 

térmicos de solubilizado, envejecido y relevado de esfuerzos [4]. En este sentido, 

las microestructuras laminares se obtienen durante el enfriamiento desde el 

campo de la fase beta, siendo el espesor de las láminas inversamente 

proporcional a la velocidad de enfriamiento. 

Por su parte, las microestructuras equiaxiales son el resultado de un 

proceso de recristalización; por lo tanto, la aleación primeramente debe ser 

altamente deformada en el campo bifásico de alfa + beta (α+β) para introducir 

suficiente trabajo mecánico en el material. 

Durante el solubilizado subsecuente, se genera una microestructura 

equiaxial recristalizada.  Las microestructuras equiaxiales por lo general tienen 

mayor ductilidad y resistencia a la fatiga, mientras que las microestructuras 

laminares presentan alta tenacidad a la fractura y muestran mayor resistencia a 

la termofluencia y a la propagación de grietas por fatiga. 
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En cuanto a la evolución microestructural de la aleación Ti-407 (4V-0.7Al-

0.08Fe-0.2Si, en porcentaje en peso), se ha estudiado el efecto de la magnitud 

de la deformación en caliente y la temperatura de deformación en el contenido 

de la fase alfa con morfología equiaxial después de someter el material 

deformado a un recocido de 820°C por 8 horas. Se encontró que el contenido de 

alfa equiaxial se incrementa conforme la temperatura de deformación desciende 

y el porcentaje de deformación es incrementado [5].  

Asimismo, se realizó una comparación del comportamiento a tensión y a 

compresión a temperatura ambiente de la aleación Ti-407 en comparación con la 

Ti 6Al-4V para caracterizar macroscópicamente el comportamiento mecánico, así 

como la evolución de la textura del material por medio de la técnica de difracción 

de electrones retro dispersados (EBSD, por sus siglas en inglés) [6]. Estos 

ensayos mecánicos a temperatura ambiente dejaron en evidencia la diferencia 

en ductilidad entre ambas aleaciones. 

Los trabajos antes citados evidencian la ventaja en ductilidad de la 

aleación Ti-407 con respecto a la Ti 6Al-4V; sin embargo, a la fecha no se ha 

reportado con precisión la relación entre la microestructura inicial, su evolución 

durante el procesamiento termomecánico, y el efecto en la resistencia a la 

cedencia y en la ductilidad a temperatura ambiente, siempre con el objetivo de 

obtener un balance óptimo en estas dos propiedades mecánicas. 

1.1 Hipótesis 

Es posible modular la resistencia a la cedencia y la ductilidad a 

temperatura ambiente de la aleación Ti-407 en función de la morfología y 

distribución de las fases alfa y beta, que, a su vez, pueden ser influenciadas por 

la microestructura inicial previa al procesamiento termomecánico. 

1.2 Objetivo General 

Elucidar el efecto de la temperatura y la magnitud de la deformación en la 

morfología y distribución de las fases alfa y beta resultantes, partiendo de 
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microestructuras predeterminadas; para optimizar su procesamiento 

termomecánico y obtener un balance óptimo de resistencia a la cedencia y 

ductilidad a temperatura ambiente en la aleación Ti-407. 

1.3 Objetivos Específicos 

A continuación, se menciona cada uno de los objetivos específicos que 

contribuyeron a alcanzar el objetivo general de este trabajo de investigación: 

• Determinar experimentalmente la temperatura beta transus (Tβ) para la 

colada utilizada, ya que esta temperatura constituye la base para la 

selección de temperaturas para los ensayos de compresión. 

• Promover la formación de tres microestructuras iniciales aplicando un 

recocido beta (T>Tβ) y enfriando a distintas velocidades típicas de la 

industria aeroespacial para esta aplicación. 

• Caracterizar la microestructura, dureza y propiedades de tensión a 

temperatura ambiente en la condición de recocido beta, con el fin de 

evaluar la microestructura resultante del enfriamiento a distintas 

velocidades desde el rango de la fase beta y su influencia en las 

propiedades mecánicas. 

• Determinar los esfuerzos de flujo en compresión a alta temperatura en 

función de la microestructura inicial y de la temperatura de 

deformación. 

• Caracterizar la microestructura resultante de la compresión en caliente; 

de este modo, se analizará la evolución a partir de la microestructura 

inicial. 

• Diseñar probetas de compresión escala industrial de las cuales se 

puedan obtener especímenes para ensayos de tensión a temperatura 

ambiente. 

• Deformar por compresión en caliente en prensa industrial a T<Tβ ; tratar 

térmicamente de acuerdo a requerimientos de la industria 

aeroespacial, y maquinar especímenes para ensayos de tensión a 
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temperatura ambiente para evaluar la evolución en propiedades 

mecánicas con respecto a la condición previa a la deformación. 

• Correlacionar la microestructura resultante de la deformación en 

caliente con las propiedades de tensión a temperatura ambiente para 

elucidar la interacción entre la microestructura inicial y los parámetros 

de procesamiento termomecánico en las propiedades mecánicas de 

tensión a temperatura ambiente. 
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CAPÍTULO II. ALEACIONES DE TITANIO 

 

2.1 Generalidades sobre el titanio 

El titanio es clasificado como un metal no ferroso y ligero. Los metales 

varían sustancialmente en densidad; siendo el litio el metal más ligero con 0.5 g 

cm-3, mientras que el osmio y el iridio son los metales más pesados con una 

densidad de 22.5 g cm-3. El punto de separación entre metales ligeros y pesados 

es de 5 g cm-3. Por lo tanto, el titanio con densidad de 4.51 g cm-3 es el más 

denso de los metales ligeros. 

Actualmente, la industria aeroespacial es el principal consumidor de titanio 

y sus aleaciones. Tan solo en Estados Unidos de América, cerca del 80% del 

titanio es utilizado en este sector industrial [7], aunque también ha ganado terreno 

en el campo del procesamiento químico, generación de energía eléctrica, 

transporte, medicina, así como en equipo marino y deportivo debido a sus 

características, entre las cuales destacan las siguientes: 

• La densidad del titanio es solo el 60% del acero o las superaleaciones 

base níquel. 

• La resistencia a la tensión de las aleaciones de titanio supera a la 

resistencia mecánica de la mayoría de los aceros austeníticos. 

• Las aleaciones comerciales de titanio son útiles a temperaturas tan altas 

como 538°C - 595°C (1000°F a 1100°F), dependiendo de su composición 

química. 

• El costo del titanio, aunque mucho mayor que los aceros inoxidables, es 

comparable al de las superaleaciones, las cuales también son 

ampliamente utilizadas en la fabricación de componentes para motores de 

aviación. 
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• Posee una excepcional resistencia a la corrosión, comúnmente 

excediendo la resistencia a la corrosión de los aceros inoxidables en la 

mayoría de los ambientes, y tiene una remarcable resistencia a la 

corrosión en el cuerpo humano. 

• El titanio se puede forjar en caliente por medio de técnicas 

convencionales, como forja abierta, forja cerrada, extrusión y rolado de 

anillos. 

• Se puede fabricar por fundición; comúnmente por el método de la cera 

perdida. 

En cuanto a abundancia en la corteza terrestre, el titanio es el cuarto metal 

estructural más abundante, solo superado por el aluminio, el hierro y el magnesio. 

Sin embargo, rara vez se encuentra en grandes concentraciones y nunca en 

estado puro, pues se encuentra normalmente en minerales que contienen 

ilmenita (FeTiO3), o rutilo (TiO2). Es importante resaltar que la obtención de titanio 

primario es un proceso costoso, debido principalmente a dos factores: 1) el titanio 

tiene una alta afinidad por el oxígeno [8], lo cual requiere de ambientes libres de 

estos gases para alcanzar los niveles de pureza requeridos por la industria; y 2) 

los procesos de extracción son complejos e involucran una serie de operaciones 

altamente demandantes de energía, especialmente para el calentamiento a 

elevadas temperaturas [9]. Debido a lo anterior, obtener el metal y procesarlo lo 

vuelve significativamente más costoso que otros metales. 

2.2 Metalurgia del titanio 

El titanio presenta dos estructuras cristalinas elementales: en una, los 

átomos están dispuestos en un arreglo cúbico centrado en el cuerpo (bcc); 

mientras que en la otra los átomos forman un arreglo hexagonal compacto (hcp). 

La estructura cúbica se encuentra sólo a altas temperaturas, a menos que el 

titanio sea aleado con otros elementos para mantener la estructura cúbica a 

temperaturas inferiores. Estas dos estructuras cristalinas se conocen 

comúnmente como beta (bcc) y alfa (hcp), respectivamente. 
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A la transformación completa de una estructura cristalina a otra distinta se 

le llama transformación alotrópica y la temperatura a la cual ocurre esta 

transformación se le conoce como la temperatura transus. La temperatura beta 

transus (Tβt); es decir, la temperatura a la cual toda la fase alfa se transforma en 

beta, para el titanio puro es de 882 °C. 

La existencia de dos estructuras cristalinas y su correspondiente 

temperatura de transformación alotrópica es de gran importancia dado que 

constituyen la base de una gran variedad de microestructuras y propiedades 

mecánicas en las aleaciones de titanio. Tanto la facilidad para que ocurra la 

deformación plástica como la velocidad de difusión están asociadas con la 

estructura cristalina. 

La microestructura de las aleaciones de titanio se describe principalmente 

en términos del tamaño de cristal y de la distribución de las fases alfa y beta. De 

tal manera que una microestructura pudiera estar compuesta por cristales de 

menor o mayor tamaño; y la morfología de las fases alfa y beta pudiera ser 

laminar o globular (equiaxial). 

Los distintos tipos de microestructuras son generados a partir de 

procesamientos termomecánicos, los cuales se caracterizan por una 

combinación de calentamientos, deformaciones, enfriamientos y tratamientos 

térmicos de solubilizado, envejecido y relevado de esfuerzos [3]. En este sentido, 

las microestructuras laminares se obtienen durante el enfriamiento desde el 

campo de la fase beta, siendo el espesor de las láminas inversamente 

proporcional a la velocidad de enfriamiento (véase la Figura 1). 
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Figura 1.  Variación del espesor de las láminas de alfa y beta en función de la 

velocidad de enfriamiento [10]. 

Por su parte, las microestructuras equiaxiales son el resultado de un 

proceso de recristalización; por lo tanto, la aleación primeramente debe ser 

altamente deformada a una temperatura en el rango bifásico de α+β para 

introducir suficiente trabajo mecánico en el material. La magnitud de la 

deformación requerida para que ocurra el fenómeno de recristalización está en 

función de la aleación particular, la microestructura previa a la deformación, la 

temperatura, y la velocidad de deformación [11]. Estas microestructuras, también 

conocidas como globulares, por lo general confieren mayor ductilidad y 

resistencia a la fatiga, mientras que las microestructuras laminares presentan alta 

tenacidad a la fractura y muestran mayor resistencia a la termofluencia y a la 

propagación de grietas por fatiga. 

La presencia de la fase alfa hexagonal causa una anisotropía distintiva en 

el comportamiento mecánico del titanio alfa, de tal manera que el módulo elástico 

de monocristales de titanio comúnmente oscila en los 145 GPa para una carga 

normal al plano basal, y únicamente 100 GPa en el caso de una carga aplicada 

en dirección paralela a este plano. 

Con respecto a la facilidad para deformar plásticamente un metal en 

función de la estructura cristalina, esta se incrementa desde la hexagonal 
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compacta (hcp), a la cúbica centrada en el cuerpo (bcc), hasta la cúbica centrada 

en las caras (fcc), lo cual depende fundamentalmente del número de sistemas de 

deslizamiento y de la densidad planar, como se puede ver en la Tabla 1 . 

El número de sistemas de deslizamiento se determina por la cantidad de 

planos de deslizamiento multiplicado por el número de direcciones de 

deslizamiento. Estos planos y direcciones de átomos altamente empaquetados 

son energéticamente más favorables para la deformación plástica. 

En general, entre mayor sea la densidad planar, las dislocaciones pueden 

deslizarse con mayor facilidad y en consecuencia la ductilidad es mayor. Lo 

anterior explica la limitada deformabilidad plástica de la fase alfa hexagonal 

comparada con la fase beta cúbica. Una de las dificultades para identificar los 

mecanismos de deformación en titanio puro y sus aleaciones está relacionada 

con la compleja interacción entre diferentes sistemas de deslizamiento [12]. 

Tabla 1. Parámetros característicos de los tipos de estructuras metálicas 

 

Dado que los átomos están densamente empaquetados en el titanio α 

(hcp), la difusión es considerablemente menor que en el titanio β. El coeficiente 

de difusión del titanio alfa es por lo menos un orden de magnitud inferior que el 

del titanio beta (Dα-Ti ≈ 10-19 m2/s, Dβ-Ti ≈ 10-18 m2/s), debido a que la energía de 
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activación es mayor para los átomos que difunden a través de estructuras 

cristalinas altamente empaquetadas, como la fcc, en comparación con la bcc. 

Lo anterior implica que por debajo de la temperatura β-transus, los 

procesos de difusión dependientes del tiempo y la temperatura son 

sustancialmente más lentos. Por lo tanto, el enfriamiento rápido promueve la 

formación de una estructura laminar muy fina, dado que se carece del tiempo 

necesario para el enriquecimiento de la fase alfa; mientras que, por el contrario, 

enfriando lentamente se obtiene una estructura laminar gruesa, como se observa 

en la Figura 2 para la aleación Ti 6-2-4-2. En aleaciones α+β, como la Ti 6Al-4V, 

el vanadio que se concentra en las fronteras de grano juega un rol importante en 

la formación de este tipo de estructura [13].  

Cabe mencionar que la tasa a la cual los átomos, iones o partículas 

difunden en un material se obtiene por medio de la Ley de Fick, la cual explica el 

flujo neto de átomos (J) como se indica a continuación: 

𝐽 =  −𝐷 
𝑑𝑐

𝑑𝑥
 

Donde, J es el flujo de átomos, D es el coeficiente de difusión (cm2/s), y dc / dx 

es el gradiente de concentración [14]. 

 

Figura 2. Efecto de la velocidad de enfriamiento desde el campo de la fase beta 

en las microestructuras laminares, Ti 6-2-4-2: (a) 1°C/min, (b) 100°C/min, (c) 

8000°C/min [15]. 
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A altas velocidades de enfriamiento, desde temperaturas por encima de la 

beta transus, la fase beta bcc se transforma a la fase alfa hcp por medio de un 

proceso de transformación sin difusión, dando como resultado una 

microestructura martensítica acicular (véase la Figura 3). Esta transformación 

martensítica no causa fragilización; sin embargo, la resistencia mecánica se 

incrementa en comparación con la fase alfa laminar. 

La microestructura martensítica también se caracteriza por una estructura 

en forma de tejido entrecruzado y morfología de aguja debido a su proceso de 

nucleación no-difusional.  La martensita puede descomponerse posteriormente 

en martensita ortorrómbica (α’’), la cual se caracteriza por tener buena 

deformabilidad [4]. 

 

Figura 3. Microestructura martensítica de la aleación Ti-6Al-2Mo-2Cr obtenida 

enfriando desde 1050°C a una tasa de 48°C/s [16]. 

2.3 Clasificación de las aleaciones de titanio 

Dependiendo de su influencia en la temperatura β-transus, los elementos 

de aleación se clasifican como estabilizadores de alfa, estabilizadores de beta, o 

neutrales. Los estabilizadores de alfa extienden el campo de la fase alfa a 

temperaturas más altas, mientras que los estabilizadores de beta desplazan el 
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campo de la fase beta hacia temperaturas inferiores. Los elementos químicos 

neutrales no tienen una influencia significativa en la temperatura de β-transus.  

El titanio tiene la última capa incompleta en su configuración electrónica, 

lo cual permite la formación de soluciones sólidas con elementos sustitucionales 

con factor de tamaño dentro de +/-20% [17]. Elementos como el carbono, el 

oxígeno y el nitrógeno se constituyen como intersticiales. 

La estabilización de las fases alfa o beta depende del número de 

electrones por átomo del elemento de aleación. Los elementos con una 

proporción de electrones por átomo menor a 4, estabilizan la fase alfa; por otro 

lado, los elementos con proporción mayor a 4 estabilizan la fase beta. Finalmente, 

los elementos con factor electrón/átomo de 4 son neutrales. 

De entre los estabilizadores de la fase alfa, el aluminio es el elemento 

químico más importante de las aleaciones de titanio comerciales; su contenido 

está limitado a un 7% en peso para evitar la precipitación de compuestos inter-

metálicos, como el γ-TiAl, el cual confiere una pobre ductilidad y tenacidad a la 

fractura [18]. Los elementos intersticiales oxígeno, nitrógeno y carbono también 

pertenecen a esta categoría. Además de extender la fase alfa a temperaturas 

mayores, los estabilizadores de alfa extienden el campo bifásico α+β. 

Por su parte, los estabilizadores de la fase beta se subdividen en 

elementos β-isomorfos y β-eutécticos. De estos dos, los elementos β-isomorfos, 

por ejemplo: molibdeno, vanadio y tantalio son los más importantes debido a su 

alta solubilidad en el titanio. 

Por otro lado, aún pequeñas cantidades de elementos β-eutécticos, por 

ejemplo: hierro, manganeso, cromo, cobalto, níquel, cobre, silicio e hidrógeno, 

pueden llevar a la formación de compuestos inter metálicos de bajo punto de 

fusión. El estaño y el zirconio se consideran elementos neutrales, ya que 

prácticamente no tienen una influencia en la frontera de fases α/β. Con respecto 

a la resistencia mecánica, no son neutrales ya que endurecen principalmente a 

la fase alfa. Por lo tanto, dependiendo del contenido de elementos y su función 
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como estabilizadores de las fases alfa o beta, las aleaciones de titanio se 

clasifican generalmente como aleaciones α, α+β y aleaciones β. 

2.3.1 Aleaciones alfa 

Las aleaciones alfa contienen grandes cantidades de elementos 

estabilizadores de la fase alfa y bajas concentraciones de elementos 

estabilizadores de beta. Estas aleaciones usualmente presentan mayor 

resistencia a la termofluencia a alta temperatura en comparación con otras 

familias de aleaciones de titanio. 

Dado que existe una limitada transformación de fase en condiciones 

normales de tratamiento térmico; es decir, la fase alfa se mantiene prácticamente 

al 100%, estas aleaciones no suelen endurecerse por medio de tratamiento 

térmico. 

Los cambios microestructurales en las aleaciones alfa ocurren por medio 

de la recristalización durante la deformación en caliente y el recocido 

subsecuente. Los esfuerzos residuales introducidos en la deformación en frío se 

disminuyen por medio de tratamientos térmicos de relevado de esfuerzos o 

recocido. 

Una de las ventajas de las aleaciones alfa es su buena soldabilidad, la cual 

se deriva del hecho de que este grupo de aleaciones no son sensibles al 

tratamiento térmico. Sin embargo, usualmente presentan ductilidad inferior en 

caliente y rangos de temperatura de procesamiento más cerrados que en las 

aleaciones de la familia alfa + beta o beta, particularmente a temperaturas por 

debajo de la Tβt, lo cual se traduce en una menor magnitud de deformación y 

mayor número de recalentamientos durante los procesos de forja. 

2.3.2 Aleaciones beta 

Las aleaciones beta se caracterizan por una alta templabilidad, con la fase 

beta metaestable retenida a temperatura ambiente por medio de un enfriamiento 

adecuado desde temperaturas superiores a la Tβt. 
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Las aleaciones pertenecientes a este grupo están enriquecidas en 

elementos estabilizadores de la fase beta, y reducidas en los elementos que 

estabilizan la fase alfa. Uno de los principales factores que determinan la 

aplicación de las aleaciones beta es su excelente ductilidad. 

En forma de láminas, la mayoría de las aleaciones beta pueden ser 

conformadas en frío con menor dificultad que las aleaciones alfa-beta o las alfa. 

Las aleaciones beta son metaestables, lo cual significa que la deformación en frío 

o el calentamiento a determinada temperatura puede causar la transformación 

parcial de beta a la fase alfa, por lo que no son apropiadas para aplicaciones de 

alta temperatura sin ser primeramente estabilizadas o envejecidas. 

En la condición de solubilizado en la que se tiene prácticamente 100% fase 

beta retenida, las aleaciones beta presentan alta ductilidad y tenacidad y 

relativamente baja resistencia mecánica. Por ejemplo, la aleación Ti-17 puede 

retener la totalidad de la fase beta en un estado metaestable si se templa 

rápidamente. Para velocidades de enfriamiento inferiores, la fracción volumétrica, 

morfología y distribución de precipitados alfa dependen de las condiciones de 

enfriamiento [19]. 

Las desventajas de este grupo de aleaciones comparadas con las de la 

familia alfa + beta se enlistan a continuación: 

• Mayor densidad 

• Menor resistencia a la termofluencia 

• Menor ductilidad en la condición de envejecido. 

2.3.3 Aleaciones alfa + beta 

Estas aleaciones surgen al introducir tanto elementos de aleación que 

favorecen la formación de la fase alfa como de la fase beta. Por lo general 

contienen uno o más estabilizadores de alfa; por ejemplo, aluminio, más 

elementos estabilizadores de beta, como vanadio o molibdeno. 
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Las aleaciones alfa + beta pueden retener una cantidad significativa de 

beta no transformada después del solubilizado y su respectivo enfriamiento. La 

transformación de la fase alfa de baja temperatura a la fase beta de alta 

temperatura, la cual tiene lugar durante el calentamiento de las aleaciones alfa + 

beta, se completa si la temperatura excede la Tβt. 

La cantidad específica de beta disponible para la transformación desde 

una temperatura dada depende de la cantidad presente de elementos 

estabilizadores de beta y en las condiciones de procesamiento. 

Una amplia gama de microestructuras puede ser generada en las 

aleaciones alfa + beta ajustando los parámetros del procesamiento 

termomecánico. Cabe mencionar que la fase beta formada a altas temperaturas 

y transformada a alfa, ya sea laminar o martensítica (α’) durante el enfriamiento 

se le conoce como beta transformada. 

2.4 Microestructura de las aleaciones de titanio 

La microestructura tiene una influencia sustancial en las propiedades 

mecánicas de las aleaciones de titanio, y ésta se describe principalmente por la 

morfología y la distribución de las fases alfa y beta. 

En cuanto a la morfología, es posible obtener microestructuras laminares 

modulando la velocidad de enfriamiento desde el campo de la fase beta, así como 

microestructuras globulares (también conocidas como equiaxiales), resultantes 

de un mecanismo de recristalización inducido vía procesamientos termo 

mecánicos, los cuales se caracterizan por una combinación de calentamientos 

determinadas temperaturas, deformaciones de cierta magnitud y enfriamientos 

controlados. 

Un punto importante para el procesamiento termomecánico es la 

temperatura beta transus, Tβt, dado que separa el campo monofásico de la fase 

β, del campo bifásico α+β. Existen distintos métodos para obtener 

experimentalmente la temperatura beta transus, entre ellos: 
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● Preparación metalográfica. Este método consiste en calentar el material a 

distintas temperaturas y templar de forma súbita, para a continuación 

preparar metalográficamente y finalmente evaluar la cantidad de alfa 

primaria obtenida.  

 

● Análisis dilatométrico. Se utilizan especímenes cilíndricos, típicamente con 

diámetro de 7 - 12 mm y longitud de 20-30 mm, los cuales son calentados 

a una tasa determinada (por lo general 1-20 °C/min) hasta alcanzar una 

temperatura suficientemente alta para promover la transformación a la 

fase beta. El inicio y el fin de la transformación puede identificarse por 

medio de cambios apreciables en la pendiente de la curva dilatación vs 

temperatura, tal y como se puede observar en la Figura 4 para una 

aleación Ti-6Al-4V ELI. Durante el enfriamiento, el volumen de la aleación 

se contrae como resultado de un decremento en el volumen de la 

estructura cristalina cuando la fase beta se transforma a alfa [20]. 

 

Figura 4. Obtención de beta transus por medio de dilatometría para una 

aleación Ti-6Al-4V ELI [21]. 
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● Análisis térmico diferencial (DTA, por sus siglas en inglés). Por medio de 

esta técnica de caracterización, es posible determinar el inicio y el fin de 

la transformación, ya sea endotérmica o exotérmica. 

● Propiedades mecánicas. Debido a los cambios microestructurales que 

ocurren a alta temperatura, es posible obtener una respuesta en 

propiedades mecánicas, típicamente micro dureza y tensión, conforme la 

fase alfa se transforma en beta, hasta alcanzar la Tβt. 

● Difracción de rayos X con barrido de temperatura (HT-XRD, por sus siglas 

en inglés). Puesto que la estructura cristalina hcp de la fase alfa se 

convierte a bcc durante la transformación a la fase beta, es factible 

identificar la Tβt realizando un barrido de temperatura y obteniendo 

patrones de difracción para cada intervalo de temperatura; de este modo 

se observa una disminución progresiva de la estructura hcp hasta que el 

material se compone únicamente de fase beta (bcc). 

Como se ha mencionado anteriormente, las microestructuras laminares 

son el resultado del enfriamiento desde temperaturas por encima de Tβt. Una vez 

que la temperatura desciende por debajo de Tβt, la fase alfa nuclea en las 

fronteras de grano a partir de los planos (110) de beta y luego crece como láminas 

dentro del grano beta previo. 

A la fase alfa que se forma durante el enfriamiento desde una temperatura 

superior a la Tβt se le conoce como alfa primaria [22]. Dependiendo de la 

velocidad de enfriamiento, estas láminas pueden ser finas o gruesas. Un 

enfriamiento lento desde el campo de beta resulta en microestructuras puramente 

laminares, siendo cada vez más gruesas a medida que la velocidad de 

enfriamiento disminuye. Por otro lado, los enfriamientos rápidos como el temple 

en agua promueven la transformación martensítica, lo cual resulta en una 

microestructura muy fina con morfología acicular. 

A diferencia de la martensita conocida en los aceros, la cual genera 

distorsión en la estructura cristalina acompañada de un marcado incremento en 
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la dureza y la resistencia mecánica, el efecto endurecedor de la transformación 

martensítica observado en las aleaciones de titanio es más bien moderado. 

La temperatura de inicio de la transformación martensítica (MS, por sus 

siglas en inglés), varía dependiendo de la microestructura inicial. A bajas 

temperaturas, la fracción volumétrica de la fase beta decrece y ya no se 

transforma a martensita a temperaturas por debajo de MS. 

Los parámetros más importantes para una estructura predominantemente 

laminar con referencia al desarrollo de propiedades mecánicas son: el tamaño de 

grano beta, tamaño de las colonias de alfa laminar, espesor de las láminas de 

alfa, y la naturaleza de la interfase de las láminas (fase beta) [23]. 

Tabla 2. Influencia de la microestructura en distintas propiedades de las 

aleaciones de titanio. El símbolo “+” indica una contribución positiva a la 

propiedad indicada, mientras que “-“ representa un aporte negativo. 

 

 

En contraste con las microestructuras laminares, las globulares 

(equiaxiales), son el resultado de la recristalización. Por lo tanto, la aleación 

primeramente debe ser altamente deformada en el campo bifásico de α+β para 

introducir suficiente trabajo mecánico en el material. Durante el calentamiento 

subsecuente a temperaturas en el campo bifásico, se genera una microestructura 

equiaxial recristalizada, y comúnmente la temperatura de calentamiento 

determina la fracción volumétrica de la fase alfa, cuyo tamaño está en función de 

la magnitud y velocidad de la deformación (ver Figura 5). 
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Figura 5. Imágenes de microscopía electrónica de barrido de muestras con 

grano ultrafino de aleación Ti-6Al-4V deformadas a 955°C, 10-4 s-1 a 

deformaciones verdaderas de (a) 0, (b) 0.5, y (c) 1.4 [24]. 

Las microestructuras bimodales se pueden considerar como una 

combinación de microestructuras laminares y equiaxiales, y se obtienen por 

medio del calentamiento en el campo bifásico α+β de la aleación previamente 

deformada, para transformar parcialmente la microestructura a la fase beta y 

posteriormente enfriar hasta temperatura ambiente, de tal manera que los granos 

de beta se transformen a alfa laminar durante el enfriamiento. 

Con relación a la aportación de las fases alfa y beta a las propiedades 

mecánicas, por lo general las microestructuras con tamaño de grano fino (alfa o 

beta) incrementan la resistencia a la tensión y la ductilidad; además de que 

retardan la nucleación de grietas. Por otro lado, las microestructuras con tamaño 

de grano grueso son más resistentes a la termofluencia y al crecimiento de grietas 

por fatiga. 

En la Figura 6 se observa la relación entre la temperatura de ensayo de 

compresión uniaxial y los esfuerzos de flujo para una aleación IMI834, cuya 

temperatura beta transus es de 1045°C, y se puede apreciar una etapa de 

endurecimiento por deformación hasta el esfuerzo máximo a una magnitud de 

deformación entre 0.1 y 0.2, seguida de ablandamiento. 

El estado estacionario se alcanzó rápidamente a altas temperaturas y fue 

aproximadamente 15-20% menor que los valores máximos arriba de 1025°C. En 
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las temperaturas en el rango de beta, la dependencia del esfuerzo máximo con 

la temperatura es relativamente baja en comparación con las temperaturas más 

bajas en el rango bifásico alfa+beta, lo cual se atribuye al incremento de la 

fracción de fase alfa [25]. 

Por su parte, las microestructuras equiaxiales presentan mayor ductilidad 

y resistencia a la fatiga, mientras que las microestructuras laminares confieren 

alta tenacidad a la fractura y mayor resistencia a la termofluencia y a la 

propagación de grietas por fatiga. Dado que las microestructuras bimodales 

combinan las ventajas de las estructuras laminares y equiaxiales, exhiben un 

perfil de propiedades balanceado. 

 

Figura 6. Curvas esfuerzo-deformación de la aleación IMI834 a una velocidad 

de deformación de 1 s-1 [25]. 

2.5 Influencia del procesamiento en la microestructura 

La alta calidad esperada para los productos de titanio forjados puede ser 

alcanzada únicamente si se efectúa un proceso termomecánico diseñado para 

cumplir los requerimientos impuestos para una aplicación determinada. 
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Para la fabricación de la materia prima se mezclan titanio esponja y 

aleaciones maestras y posteriormente se prensan para formar briquetas, las 

cuales son soldadas como electrodos, mismos que se funden en vacío. 

Los lingotes cilíndricos vaciados resultantes se procesan para convertirlos 

en billets por medio de forja radial; para ello se alternan temperaturas por encima 

y por debajo de beta transus con el objetivo de sustituir la estructura de fundición 

con una microestructura equiaxial compuesta por alfa y beta. 

El procesamiento subsecuente de la materia prima para obtener 

componentes forjados se puede dividir en forjado en el rango bifásico de α+β, y 

forjado en el rango de la fase beta. La Figura 7 muestra esquemáticamente las 

diferencias entre ambos tipos de procesamiento. 

 

Figura 7. Diagrama esquemático del procesamiento de aleaciones de titanio en 

el rango beta y en el rango bifásico. 

Durante el forjado en el campo α+β el material es calentado a una 

temperatura de 30°C a 100°C por debajo de la temperatura beta transus (Tβt). La 

temperatura se selecciona lo suficientemente alta para que la pieza de trabajo 

sea tan dúctil como sea posible para obtener forjas sin grietas mientras se aplican 

altas magnitudes de deformación. 
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Adicionalmente, el calentamiento de la pieza durante la deformación tiene 

que ser considerado para evitar exceder la temperatura de beta transus como 

resultado de algún sobrecalentamiento del material, especialmente porque el 

crecimiento de grano de la fase beta es por lo menos un orden de magnitud más 

rápido que el de la microestructura constituida por la fase alfa a temperaturas 

similares, como se aprecia en la Figura 8 para el titanio comercialmente puro [26]. 

 

Figura 8. Tamaño de grano promedio graficado contra temperatura y tiempo 

para la fase alfa a 870°C y la fase beta a 910°C, para diferentes experimentos 

con titanio comercialmente puro [26]. 

La magnitud y la velocidad de la deformación deben ser seleccionadas 

cuidadosamente de tal manera que se promueva la evolución microestructural 

deseada; por ejemplo, la recristalización, que da como resultado una morfología 

equiaxial de la fase alfa. En este sentido, el refinamiento de los granos de alfa 

ocurre incrementando la magnitud de la deformación, por medio de la 

recristalización dinámica. En la Figura 9 se puede observar la evolución 

microestructural de los granos de alfa para una aleación Ti-6Al-4V sometida a 

compresión en caliente. 
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Figura 9. Microestructura de una muestra de Ti-6Al-4V deformada en 

compresión a 930°C, (a) antes de la deformación, (b) y (c) deformadas a 0.1 s-1 

hasta una magnitud de deformación de 0.2 y 1, respectivamente [27]. 

Las aleaciones de titanio que se procesan en el campo de la fase beta son 

más sensibles a las condiciones de deformación. El material primeramente se 

calienta por encima de la temperatura de beta transus, y el proceso de forja debe 

ser concluido antes de que comience la transformación de beta a alfa. 

En esta etapa, el tiempo en el horno es de crucial importancia dado que a 

estas temperaturas tan elevadas comúnmente se presenta crecimiento de grano 

y enriquecimiento de hidrógeno, dado que la alta solubilidad y rápida difusión de 

hidrógeno en la fase beta, especialmente a altas temperaturas, resulta de la 

relativa apertura en la estructura cristalina bcc, la cual consta de doce sitios 

tetraédricos y seis intersticios octaédricos. En contraste, la estructura cristalina 

hcp del titanio alfa presenta sólo cuatro sitios tetraédricos y dos intersticios 

octaédricos [28]. 

Para generar una microestructura constituida por finos granos beta, se 

requiere de recristalización dinámica, la cual tiene lugar durante la deformación 

en caliente en materiales con baja a media energía de falla de apilamiento. El 

titanio y sus aleaciones generalmente se consideran como materiales con alta 

energía de falla de apilamiento, por lo cual se espera que sean reblandecidas por 

recuperación dinámica en lugar de recristalización dinámica. No obstante, la 

recristalización dinámica en algunas aleaciones de titanio puede ser atribuida a 

su composición, ya que su energía de falla de apilamiento puede ser reducida en 
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comparación con el titanio puro; por ejemplo, al agregar aluminio a las aleaciones 

de titanio se reduce la energía de falla de apilamiento significativamente [29]. 

Con el fin de evitar microestructuras perjudiciales para el producto, por 

ejemplo, la población de las fronteras de grano con la fase alfa, se debe 

seleccionar una magnitud de deformación suficiente y un enfriamiento controlado 

posterior a la deformación en el rango de beta. La Tabla 3 sintetiza el efecto de 

los parámetros de forjado en las aleaciones de titanio. 

Tabla 3. Efecto de los parámetros de forjado en las características metalúrgicas 

de aleaciones de titanio durante su procesamiento termo-mecánico [4]. 
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2.5.1 Deformación en caliente de aleaciones de titanio 

Las aleaciones de titanio suelen identificarse como difíciles de procesar, 

dada la necesidad de trabajar en caliente estos materiales a temperaturas 

relativamente bajas (típicamente 0.65-0.75 de la temperatura de fusión), para 

poder controlar la microestructura u obtener las propiedades que las hacen 

atractivas para aplicaciones aeroespaciales. A estas temperaturas tan bajas, los 

esfuerzos de flujo de la mayoría de las aleaciones base titanio son altos e 

incrementan considerablemente con decrementos sutiles en temperatura durante 

los procesos de deformación no-isotérmicos convencionales. 

Por otro lado, la forjabilidad en caliente de un gran número de aleaciones 

de titanio decrece rápidamente conforme la temperatura desciende; por lo tanto, 

la ventana de procesamiento es relativamente pequeña en comparación con 

otras aleaciones de ingeniería, como aleaciones de aluminio y aceros [30]. 

Los parámetros más relevantes en los procesos de deformación en 

caliente son: la temperatura y la magnitud y velocidad de la deformación. 

Además, las condiciones de fricción, temperatura de los herramentales, tiempos 

de transferencia entre los hornos y las prensas/roladoras, así como la 

microestructura inicial del material. 

El desarrollo de curvas de flujo (véase la Figura 10) permite estimar la 

resistencia del material a ser deformado plásticamente, y por consiguiente 

determinar las cargas necesarias para efectuar la deformación. 

Para la mayoría de los materiales, el esfuerzo de flujo por sí mismo no es 

suficiente para diseñar una ruta de procesamiento dado que no provee 

información sobre la capacidad del material para ser deformado sin defectos, ni 

describe su evolución microestructural. Por tal motivo se definió un procedimiento 

que permite desarrollar mapas de procesamiento por medio de la evaluación de 

las curvas de flujo en combinación con el análisis microestructural de 

especímenes deformados en compresión uniaxial. 
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Figura 10. Curvas de flujo expresadas en función de la resistencia a la cedencia 

con respecto a la temperatura relativa a beta transus para distintas aleaciones 

de titanio [3]. 

La Figura 11 muestra un mapa de procesamiento para la aleación Ti-6-2-

4-2. Las líneas que delimitan el contorno especifican la eficiencia en la 

introducción de energía al material, lo cual indirectamente indica la tendencia del 

material a recristalizar o a formar bandas de corte. 

 
Figura 11. Mapa de procesamiento para la aleación Ti-6-2-4-2. 
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En el ejemplo del Ti-6-2-4-2, la recristalización dinámica de la fase alfa se 

observa a temperaturas entre 950 °C y 990 °C, a velocidades de deformación 

entre 1 y 10 s-1. A menores temperaturas (900-925 °C) y altas velocidades de 

deformación, se forman bandas de corte en áreas con alta deformación, lo cual 

puede ocasionar la separación del material. 

De manera análoga para la aleación Ti 6-4, se muestra en la Figura 12, un 

mapa de mecanismos microestructurales, construido con base en una 

microestructura laminar inicial. Con la ayuda de este tipo de mapas, es posible 

identificar cuáles son las condiciones de procesamiento en términos de 

temperatura, magnitud y velocidad de deformación que promueven cambios 

microestructurales favorables o desfavorables. 

 

Figura 12. Mapa microestructural de mecanismos de deformación [31]. 
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En este caso, el material exhibe agrietamiento en las fronteras de los 

granos beta previos cuando se deforma en el rango bajo de temperatura alfa + 

beta (< 900 °C) y a bajas velocidades de deformación (< 10-1 s-1). La 

incompatibilidad entre el comportamiento de deformación de las fases alfa y beta 

en las fronteras de grano beta previas es la responsable de este agrietamiento 

[31]. 

Además de la posibilidad de obtener esfuerzos de flujo por medio de 

ensayos de compresión a alta temperatura, es factible identificar los mecanismos 

que operan durante la deformación en caliente; por ejemplo, el endurecimiento 

por deformación, recuperación o recristalización dinámicas, con base en la forma 

de la curva con respecto a la temperatura, magnitud y velocidad de deformación. 

La Figura 13 muestra las curvas esfuerzo - deformación para un titanio 

comercialmente puro sometido a compresión a alta temperatura (700- 900 °C. Se 

observa una ligera caída en el esfuerzo de flujo a 900°C, indicando un 

comportamiento asociado a la recristalización dinámica; mientras que a 700°C se 

muestra endurecimiento por deformación sin exhibir un punto máximo aparente. 

 

Figura 13. Curvas esfuerzo-deformación para un titanio comercialmente puro a 

una velocidad de deformación de 3.6 mm/min [32]. 
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2.5.2 Tratamientos térmicos de aleaciones de titanio 

De manera similar al proceso de forjado, el tratamiento térmico se clasifica 

de la siguiente manera: tratamientos en el rango de la fase beta y tratamientos 

en el rango bifásico alfa + beta. A continuación, se describen los principales 

tratamientos térmicos de aleaciones de titanio, así como su efecto en la 

microestructura. 

Recocido-β 

Este tratamiento consiste en calentar la aleación hasta una temperatura 

en el campo de la fase β y mantenerla de manera isotérmica, para posteriormente 

enfriar al aire, en el horno, o inclusive templando en agua para secciones de 

pared gruesa, con el objetivo de evitar la formación de la fase alfa gruesa en las 

fronteras de grano. El propósito de este tratamiento térmico es el incremento de 

la tenacidad a la fractura. Dado que este tratamiento por lo general ocasiona 

crecimiento de los granos β, tanto la temperatura de recocido como el tiempo de 

mantenimiento suelen minimizarse. 

En general, el enfriamiento lento resulta en la formación de láminas de alfa 

intra granulares, así como en las fronteras de los granos beta previos. El 

incremento en la velocidad de enfriamiento promueve la formación de placas de 

alfa más delgadas y cortas. Además, debido a la fuerza motriz de que se dispone 

durante el enfriamiento rápido, las colonias de alfa no solo nuclean a partir de los 

límites de grano β previos, sino que además nuclean a partir de las fronteras 

presentes en las colonias de alfa, lo que genera finalmente una microestructura 

con morfología entrecruzada, conocida comúnmente como de tejido de canasta 

(basket weave, del inglés), o Widmanstätten. Las aleaciones de la familia α+β 

recocidas en el campo de la fase β por lo general desarrollan baja resistencia 

mecánica, pero alta tenacidad a la fractura. 

Recocido de recristalización (Recrystallization Annealing) 

De forma similar al recocido-β, este tratamiento es útil para incrementar la 

tenacidad a la fractura. La aleación usualmente es calentada hasta el extremo 
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superior del campo bifásico α+β y se mantiene isotérmicamente por un 

determinado tiempo, seguido de un enfriamiento en el horno. Las fases α y β 

resultantes típicamente están libres de dislocaciones. Este tratamiento promueve 

una microestructura bimodal y ha ido remplazando al recocido-β dado que ofrece 

beneficios similares sin causar un crecimiento de los granos β, por lo que la 

ductilidad puede ser preservada. 

La Figura 14 muestra la microestructura de una aleación beta base Ti-Nb, 

la cual fue sometida a una deformación de rolado de 90% a 850°C y 

posteriormente se le aplicó un recocido de recristalización a 900°C por 4 horas 

cuyo resultado es una textura aleatoria, es decir, sin orientación cristalográfica 

preferencial y granos equiaxiales. 

 

Figura 14. Mapa de difracción de electrones retro dispersados (EBSD, por sus 

siglas en inglés) de una aleación base Ti-Nb con 90% de reducción en rolado a 

850°C y posteriormente tratado a 900°C por 45 minutos [33]. 
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Recocido (Mill Annealing) 

Este tratamiento térmico es un recocido incompleto cuyo propósito es 

retener la microestructura obtenida mediante el conformado, la cual consiste en 

mantener la presencia de la fase α elongada y partículas de fase β irregulares. 

La temperatura máxima para el recocido depende de la estabilidad de la fase β, 

la cual cambia con la temperatura debido a variaciones en el contenido de 

aluminio y vanadio. 

Recocido dúplex (Duplex-Annealing). 

Es un tratamiento térmico que consiste en la aplicación de dos recocidos: 

el primero de ellos sirve para controlar la fracción y morfología de la fase alfa, 

mientras que el segundo recocido permite la precipitación de la fase alfa 

secundaria con morfología acicular en la fase beta metaestable. Este tratamiento 

térmico produce una microestructura bimodal, la cual confiere un incremento en 

la tenacidad a la fractura y en la resistencia a la termofluencia. 

2.6 Aleación Ti-407 (TIMETAL®407) 

La aleación Ti-407 forma parte de la familia de aleaciones de titanio α+β, 

y fue diseñada para sustituir a la aleación Ti 6Al-4V en aplicaciones cuyo criterio 

de diseño demande alta tenacidad a la fractura y gran desempeño a la fatiga de 

altos ciclos (HCF, por sus siglas en inglés), en donde ha demostrado un mejor 

desempeño en comparación con la aleación Ti-6Al-4V (véase la Figura 15). 

La aplicación más relevante para la aleación Ti-407 dentro de los motores 

de aviación, es en la carcasa frontal y en la carcasa del compresor [34]. Estas 

características de la aleación Ti-407 se consiguen por medio de una combinación 

de alta ductilidad y resistencia mecánica moderada. 

La Tabla 4 compara la composición química de la aleación Ti-407 con la 

Ti 6Al-4V. Aunque la aleación Ti-407 tiene un contenido de estabilizadores de 

beta similar a la Ti 6-4, en general su densidad es mayor comparada con la Ti 6-

4, como resultado de esta disminución en el contenido de aluminio [35]. 
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Figura 15. Comparación del desempeño en fatiga de altos ciclos (HCF) entre las 

aleaciones Ti-407 y Ti 6-4 [34] 

Tabla 4. Composición química de las aleaciones Ti-407 y Ti-6Al-4V 

 

Actualmente, la aleación Ti-407 se produce vía fundición por haz de 

electrones (EBSM, por sus siglas en inglés) de tal manera que se obtiene un 

lingote, el cual se procesa típicamente por medio de una combinación de forjado 

en el rango de beta y en la región bifásica alfa + beta, y finalmente se trata 

térmicamente cerca de 24°C por debajo de la Tβt, enfriada en aire y envejecida 

alrededor de 500°C [3]. 

Uno de los principales beneficios que ofrece la aleación Ti-407, en 

comparación con la Ti-6Al-4V, es una mejora significativa en ductilidad, lo que 

representa una mayor facilidad para ser manufacturada, así como la posibilidad 

de incrementar la velocidad de maquinado, al requerir menores fuerzas de 

contacto. 
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Con respecto al procesamiento termomecánico, su inferior esfuerzo de 

flujo, mayor maleabilidad y más amplia ventana de proceso de la aleación Ti-407 

le permite ser forjada utilizando una menor cantidad de pasos de 

recalentamiento; al mismo tiempo minimizar la presencia de defectos 

superficiales como grietas, y finalmente, requerir menor cantidad de maquinado. 

La aleación Ti-407 fue diseñada con el mismo contenido de vanadio que 

la Ti-6Al-4V para retener la fase beta a temperatura ambiente, pero con menor 

contenido de aluminio (~ 0.8% en peso). Esta reducción en el contenido de 

aluminio incrementa la ductilidad [36] y la maquinabilidad en aleaciones de titanio 

[37]. Asimismo, se han adicionado estabilizadores de la fase beta, como silicio y 

hierro, para conferir endurecimiento por solución sólida [5]. 

A pesar de que la aleación Ti-407 tiene un contenido similar de 

estabilizadores de la fase beta, su densidad es mayor en comparación con la Ti-

6Al-4V, debido a su reducción en el contenido de aluminio. Sin embargo, con un 

apropiado diseño de componentes, la aleación Ti-407 puede incorporarse como 

una aleación alternativa de peso neutral [35]. 

Con respecto a la temperatura beta transus (Tβt) de la aleación Ti-407, 

esto es, la temperatura a partir de la cual la aleación se constituye únicamente 

por la fase beta, se espera que sea significativamente menor que la Tβt de la Ti-

6Al-4V debido a la disminución en el contenido de aluminio, el principal 

estabilizador de la fase alfa en aleaciones de titanio [4]. 

En cuanto a su desempeño en servicio, debido a su relativa baja 

resistencia mecánica, la aleación Ti-407 puede no ser capaz de sustituir todos 

los componentes actualmente fabricados con la Ti-6Al-4V; sin embargo, 

componentes fabricados con Ti-407 han alcanzado hasta 2.5 veces la expansión 

lateral, esto es, el incremento en el espesor de un espécimen como resultado de 

una prueba de impacto [38], y más del doble de energía de impacto absorbida en 

comparación con la Ti-6Al-4V [34]. En tensión, la aleación Ti-407 ha demostrado 

una alta ductilidad (incremento de 60%), pero una reducción en resistencia 

mecánica (disminución del 34% en esfuerzo último), en comparación con la Ti-
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6Al-4V. Finalmente, la combinación de alta ductilidad y reducción en resistencia 

mecánica contribuyen a valores similares de tenacidad a la fractura en ambas 

aleaciones [6]. 

Con respecto al comportamiento de la aleación Ti-407 en compresión a 

temperatura ambiente, se ha estudiado el efecto de la microestructura inicial en 

la maquinabilidad de esta aleación y de la Ti 6Al-4V [39]. Las distintas 

microestructuras fueron obtenidas variando la velocidad de enfriamiento en el 

ciclo de solubilizado (véase la Figura 16). Los resultados de esta investigación 

indican que el Ti 6Al-4V es capaz de distribuir una menor magnitud de la 

deformación que la Ti-407 antes de fracturarse; esto es, posee una menor 

tenacidad a la fractura, y este comportamiento se presentó en cada una de las 

velocidades de deformación estudiadas. 

 

Figura 16. Fotomicrografías de las muestras de compresión y sus respectivos 

tratamientos térmicos: (a) Ti 6-4, recocido, (b) Ti-407 Solubilizado + 

enfriamiento en aire, (c) Ti-407 Solubilizado + enfriamiento en aceite, (d) Ti-407 

Solubilizado + enfriamiento en agua [39]. 
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En cuanto a las distintas condiciones de enfriamiento en el solubilizado de 

la aleación Ti-407 (agua, aceite y aire), el enfriamiento en aceite incrementó la 

tenacidad a la fractura, dado que en esta condición el material fue capaz de 

deformarse en mayor magnitud previo a la fractura; por otro lado, el esfuerzo 

máximo registrado fue superior para la Ti 6Al-4V que para la aleación Ti-407, 

como se observa en la Figura 17. 

 

Figura 17. Curvas de flujo obtenidas por medio de ensayos de compresión a 

velocidades de deformación de: (a) 0.1 s-1, (b) 1 s-1, y (c) 10 s-1 [39]. 

De forma similar al estudio de compresión mencionado anteriormente, se 

ha comparado la resistencia mecánica de las aleaciones Ti-407 y Ti 6-4 en 

tensión. Como se puede observar en la Figura 18, tanto la resistencia a la 

cedencia como el esfuerzo último aumentan conforme se incrementa la velocidad 

de deformación, mientras que la deformación a la fractura disminuye. Por lo tanto, 

la resistencia mecánica de ambos materiales incrementa con la velocidad de 

deformación a expensas de la ductilidad. 
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El análisis de la fractura en los especímenes de tensión ensayados reveló 

mayor ductilidad en la aleación Ti-407 en comparación con la Ti 6-4, lo cual se 

atribuye a una mayor movilidad de dislocaciones debido a la disminución en el 

contenido de aluminio en el Ti-407, retrasando así la iniciación de las grietas y su 

propagación. El mecanismo de inhibición del movimiento de dislocaciones y de 

la deformación por maclado consiste en el reforzamiento por solución sólida de 

la red cristalina del titanio [40]. 

 

Figura 18. Curvas esfuerzo-deformación para las aleaciones Ti-407 y Ti 6-4 en 

tensión uniaxial a distintas velocidades de deformación [6]. 

La evolución microestructural de la aleación Ti-407 durante el 

procesamiento termomecánico se ha estudiado para productos laminados 

variando la temperatura de rolado, así como la cantidad de pasos de laminación 

[5]. Se reportó que el contenido de fase alfa globular en la microestructura se 

incrementa conforme desciende la temperatura y aumenta la magnitud de la 

deformación en los pasos de rolado, como se observa en la Figura 19. 

Lo anterior se debe a que la mayor energía de deformación introducida 

antes del recocido resultó en una mayor fuerza motriz para la formación del alfa 

primaria globular. 
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Dado que la aleación Ti-407 fue diseñada como un sustituto de menor 

costo de manufactura que la Ti 6-4, la mayoría de los estudios se han enfocado 

en comparar su desempeño en términos de la fatiga de altos ciclos, resistencia 

mecánica y ductilidad en compresión y tensión a temperatura ambiente; sin 

embargo, estas propiedades mecánicas han sido evaluadas desde una 

perspectiva de la aplicación de la aleación para su uso en servicio. 

Por otro lado, desde el punto de vista de la manufactura no ha sido 

reportada la interacción entre la microestructura laminar, típicamente presente en 

las etapas iniciales de los procesos de conformado en caliente, con la 

temperatura de deformación, y sus efectos en el comportamiento de los 

esfuerzos de flujo para la aleación Ti-407. 

 

Figura 19. Variación del contenido de alfa primaria en la condición de recocido 

(partículas claras en las fotomicrografías) [5]. 

Con base en los antecedentes antes mencionados, se diseñaron una serie 

de experimentos para comprobar la hipótesis planteada, con el fin de elucidar el 
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efecto de la temperatura y la magnitud de la deformación en la morfología y 

distribución de las fases alfa y beta resultantes, partiendo de microestructuras 

predeterminadas; para optimizar su procesamiento termomecánico y obtener un 

balance óptimo de resistencia a la cedencia y ductilidad a temperatura ambiente 

en la aleación Ti-407. La metodología experimental se describe detalladamente 

en el Capítulo III. 
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CAPÍTULO III. METODOLOGÍA EXPERIMENTAL 

 

3.1 Introducción 

En el presente capítulo se describen los materiales utilizados, así como los 

procedimientos experimentales llevados a cabo para comprobar la hipótesis 

planteada en este trabajo de investigación. 

La aleación Ti-407 fue proporcionada por la empresa FRISA Aerospace 

en forma de un segmento de anillo rolado de 70 x 280 x 1200 milímetros (Figura 

20), el cual fue procesado termo mecánicamente utilizando una temperatura de 

forja por arriba de beta transus (T>Tβt) al inicio del proceso, y posteriormente en 

la región bifásica α+β al final de este (T<Tβt). La composición química del 

segmento utilizado se muestra en la Tabla 5. 

 

Figura 20. Segmento de anillo rolado que fue utilizado para la realización de los 

experimentos 
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Tabla 5. Composición química de la colada utilizada para la realización de los 

experimentos con la aleación Ti-407. 

 

La temperatura de beta transus (Tβt) de la aleación Ti-407 (la temperatura 

a partir de la cual la microestructura del material es 100% fase beta), se obtuvo 

experimentalmente utilizando la técnica de dilatometría, a partir de una geometría 

cilíndrica de 10 mm de diámetro y 30 mm de longitud, la cual fue calentada en un 

dilatómetro vertical Linseis modelo L75 (Figura 21), a una tasa constante de 10 

°C/min desde temperatura ambiente hasta alcanzar 950°C. 

 

Figura 21. Dilatómetro vertical utilizado para determinar la Tβt de la aleación Ti-

407. 

A partir del segmento de anillo antes mencionado, se maquinaron 

especímenes cilíndricos para realizar ensayos de compresión uniaxial a alta 

temperatura, dado que es el modo de deformación dominante en el proceso de 

forja [41], utilizando dos geometrías distintas, las cuales fueron identificadas 

Fe V Si Al C O N Y H Ti 

0.268 3.67 0.21 0.84 0.02 0.14 0.006 <0.0005 17 ppm 94.83 
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como A y B, siendo sus dimensiones: 10 mm de diámetro por 15 mm de altura 

para la geometría tipo A; y 60 mm de diámetro por 90 mm de altura para la 

geometría B (véase la Figura 22); de manera que ambos tipos de geometrías 

tuvieran la misma relación longitud/diámetro (1.5/1) para que los resultados sean 

comparables entre sí. 

 

Figura 22. Dimensiones de los especímenes identificados como geometrías “A” 
y “B”. 

Los cilindros con geometría tipo A se diseñaron con la finalidad de ser 

ensayados en una máquina universal, y de este modo, obtener los esfuerzos de 

flujo de la aleación Ti-407 en función de la microestructura inicial, promovida 

mediante enfriamientos a distintas velocidades, y de la temperatura de 

deformación. Una vez deformados los cilindros tipo A, se caracterizó su 

microestructura resultante, 

Por otro lado, los cilindros tipo B fueron diseñados con tales dimensiones 

para que fuese posible deformarlos a escala industrial, mediante el uso de una 

prensa hidráulica. 

Dada la condición del material utilizado para la fabricación de los cilindros, 

el cual fue procesado termo-mecánicamente en la empresa FRISA Aerospace, 

se realizó un tratamiento térmico de recocido beta en los cilindros maquinados a 

partir de las dos geometrías (A y B). 
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El tratamiento térmico recocido beta transforma la microestructura de las 

aleaciones de titanio a la fase beta, dado que se realiza a una temperatura 

superior a la beta transus (Tβt), para, de este modo, restablecer la 

microestructura a una condición muy cercana a aquella en la que se recibe 

típicamente una barra de aleación Ti-407 para ser forjada. 

El recocido beta se realizó en una mufla calentada por resistencia a la 

temperatura de 940 °C durante una hora; posteriormente los cilindros se enfriaron 

hasta temperatura ambiente utilizando tres medios de enfriamiento con la 

finalidad de promover la formación de tres microestructuras distintas como 

resultado de la diferencia en las tasas de enfriamiento desde el rango de la fase 

beta. Los medios de enfriamiento que se emplearon fueron: temple en agua, 

enfriamiento en aire y enfriamiento en horno (enfriamiento lento dentro de la 

mufla). La Figura 23 muestra los cilindros después de haber sido tratados 

térmicamente y enfriados hasta alcanzar la temperatura ambiente con los medios 

de enfriamiento mencionados. 

 

Figura 23. Cilindros de geometría “B”, tratados térmicamente a T>Tβt y 

enfriados en aire (izquierda), agua (centro) y horno (derecha), y segmentos 

tratados de la misma manera para su subsecuente caracterización mecánica y 

microestructural. 
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Se utilizó un segmento de un cilindro con geometría B por cada condición 

de enfriamiento (véase la Figura 23), con el objetivo de caracterizar la morfología 

y la distribución de las fases alfa y beta; así como sus propiedades mecánicas de 

tensión a temperatura ambiente, como se indica en el estándar internacional 

ASTM E8. 

Asimismo, se obtuvo la dureza Brinell para cada condición inicial, de 

acuerdo con la norma internacional ASTM E110, para lo cual se empleó un 

durómetro portátil utilizando una carga de 3,000 kg, y un aditamento para analizar 

el diámetro de las huellas y convertirlo a unidades de dureza Brinell (HBW), como 

se observa en la Figura 24.  

 

Figura 24. Durómetro portátil y analizador de huellas de dureza Brinell. 

De forma esquemática, la Figura 25, muestra la ruta experimental para los 

cilindros con geometría tipo A y B, desde el recocido beta, pasando por la 

deformación en caliente, y finalmente la caracterización mecánica y 

microestructural. 
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Figura 25. Diagrama esquemático de la metodología experimental. 

 

3.2 Ensayos de compresión con cilindros de geometría “A” (10 x 15 

mm). 

Los especímenes de menor dimensión (geometría A) se utilizaron para 

realizar ensayos de compresión uniaxial a alta temperatura, en una máquina 

universal electromecánica MTS, modelo QTEST/100, la cual se observa en la 

Figura 26. Esto con el objetivo de determinar el esfuerzo de flujo y la evolución 

microestructural de la aleación Ti-407 en función de la microestructura inicial, 

obtenida como resultado del recocido beta empleando distintos medios de 

enfriamiento, y de la temperatura a la cual se efectuó la deformación en el ensayo 

de compresión. 

Los ensayos de compresión se realizaron a una velocidad de cabezal 

constante de 0.05 mm/s, hasta alcanzar una deformación real de 0.8, utilizando 

una atmósfera inerte de gas argón para minimizar la oxidación en los 

especímenes durante los ensayos.  
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Las temperaturas a las cuales se efectuaron los ensayos fueron las 

siguientes: 750 °C, 770 °C, 790 °C, 815 °C, 830 °C, 850 °C, 870 °C, 890 °C, y 

910 °C, respectivamente, buscando cubrir un barrido de temperaturas por debajo 

y por encima de la temperatura beta transus. Los especímenes cilíndricos fueron 

calentados a las temperaturas previamente mencionadas, y posteriormente se 

mantuvieron por 30 minutos a la temperatura de ensayo antes de ser deformadas 

isotérmicamente (véase la Tabla 6). 

Tabla 6. Condiciones experimentales para ensayos de compresión uniaxial a 

alta temperatura, en máquina universal 

Condición 

Inicial 
Geometría 

Temperatura de 

deformación 

(°C) 

Magnitud de 

la 

deformación 

Velocidad 

de 

deformación 

mm/s 

940°C / 1 h / 

Horno 

Tipo A 

(10 x 15 mm) 

750, 770, 790, 

815, 830, 850, 

870, 890, 910 

0.8 0.05 
940°C / 1 h / 

Aire 

940°C / 1 h / 

Agua 

 

Para reducir la fricción existente entre los dados de la máquina universal y 

las probetas cilíndricas de aleación Ti-407, se utilizó un lubricante base grafito 

coloidal. Al alcanzar la magnitud de la deformación establecida, los especímenes 

deformados se enfriaron al aire hasta alcanzar la temperatura ambiente. Con 

base en estos ensayos, se obtuvieron curvas de flujo para las distintas 

temperaturas y microestructuras iniciales a partir de los valores registrados por el 

software de adquisición de datos de carga y desplazamiento de la máquina 

universal. 
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Posterior a los ensayos de compresión, los cilindros deformados fueron 

seccionados en un plano paralelo a la dirección de la deformación, para 

caracterizar la microestructura por medio de microscopía óptica y microscopía 

eléctronica de barrido (SEM, por sus siglas en inglés). 

Las muestras seccionadas fueron pulidas utilizando lijas de carburo de 

silicio con grano desde # 320 hasta # 1200; posteriormente, se pulieron utilizando 

un paño y solución de pasta de diamante hasta conseguir un acabado espejo en 

la superficie de las muestras. Enseguida, se atacaron químicamente utilizando 

una solución de 2mL HF + 4mL HNO3 + 100 mL H2O para revelar la 

microestructura. 

 

Figura 26. Máquina universal MTS modelo QTEST / 100 equipada con horno 

para ensayos de compresión a alta temperatura. 
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3.3 Ensayos de compresión con cilindros de geometría “B” (60 x 90 

mm) 

Los especímenes de mayor tamaño (geometría B) se deformaron 

axialmente en compresión a velocidad constante de 4 mm/s, utilizando una 

prensa hidráulica a escala industrial. La magnitud de la deformación, expresada 

en porcentaje de reducción de altura fue de 40% y 80%, mientras que las 

temperaturas de forja fueron 840°C y 740°C. Estas temperaturas se 

seleccionaron con base en los experimentos de compresión con especímenes de 

geometría tipo A. Los parámetros experimentales utilizados están condensados 

en la Tabla 7. 

Tabla 7. Condiciones experimentales para ensayos de compresión uniaxial a 

alta temperatura, en prensa hidráulica industrial. 

Condición 

Inicial 
Geometría 

Temperatura de 

deformación 

(°C) 

%Reducción 

de Altura 

Velocidad 

de 

deformación 

mm/s 

940°C / 1 h / 

Horno 

Tipo B 

(60 x 90 mm) 
750, 850 40, 80% 4 

940°C / 1 h / 

Aire 

940°C / 1 h / 

Agua 

Con el objetivo de minimizar las pérdidas de temperatura en los cilindros 

como resultado de la transferencia de calor por conducción entre los dados de la 

prensa y los cilindros, se utilizó como aislante en las caras superior e inferior de 

los cilindros una fibra cerámica refractaria de 12 mm de espesor compuesta de 

sílice y alúmina. 
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Posterior a la compresión uniaxial en prensa hidráulica industrial, los 

cilindros fueron enfriados en aire quieto hasta alcanzar la temperatura ambiente; 

enseguida, fueron seccionados de forma paralela a la dirección de compresión, 

como se indica en la utilizando una sierra cinta de carburo de tungsteno. 

 

Figura 27. Cilindros de geometría tipo B deformados en compresión a alta 

temperatura, marcados con líneas discontinuas que indican las zonas de corte 

para su posterior análisis. 

Cada segmento de los cilindros fue solubilizado a 835°C durante una hora, 

utilizando una mufla calentada por resistencias (véase la Figura 28), seguido de 

un enfriamiento en agua y en aire, respectivamente, para simular las condiciones 

de tratamiento térmico que establece la industria aeroespacial para esta aleación. 

A continuación, se realizó un relevado de esfuerzos a 500°C por 8 horas, 

indicado en especificaciones de la industria aeroespacial para esta aleación, y 

finalmente se maquinaron especímenes de tensión en la dirección perpendicular 

al eje de compresión para cada condición experimental, a partir de los cilindros 

deformados y tratados térmicamente, como se indica esquemáticamente en la 

Figura 29. Tanto el maquinado como la ejecución de los ensayos de tensión a 

temperatura ambiente fueron realizados en conformidad con el estándar 

internacional ASTM E8. 
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Figura 28. Distribución de muestras de geometría B en la mufla de tratamiento 

térmico durante el ciclo de solubilizado a 835°C. 

 

 

Figura 29. Representación esquemática de la extracción de probetas de tensión 

a partir de los cilindros con geometría B deformados en compresión (vista en 

sección transversal). Arriba, muestra deformada al 80% de reducción de altura; 

abajo, muestra deformada al 40% de reducción de altura. 

A partir de los ensayos de tensión se obtuvieron las siguientes 

propiedades mecánicas para cada condición experimental: resistencia a la 

cedencia, esfuerzo último, y ductilidad, expresada en términos de la reducción de 

área a la fractura. 
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Los especímenes fracturados en tensión se seccionaron en una cortadora 

de disco Struers modelo Labotom-5 (Figura 30), utilizando una velocidad 

rotacional de 3,450 rpm y empleando un líquido de enfriamiento soluble en agua 

direccionado hacia la zona de corte, para evitar que el material se sobrecaliente 

durante el proceso de corte. 

 

Figura 30. Cortadora de disco utilizada para realizar los cortes de las probetas 

de tensión ensayadas. 

Posteriormente, los segmentos obtenidos a partir de probetas de tensión 

ensayadas se prepararon metalográficamente para correlacionar las propiedades 

mecánicas de tensión a temperatura ambiente con su microestructura 

correspondiente. 

La morfología y distribución de las fases alfa y beta fue caracterizada 

inicialmente mediante la técnica de microscopía óptica para evaluar de forma 

general la microestructura obtenida, utilizando un microscopio Zeiss, modelo Axio 

Observer; posteriormente se caracterizaron las muestras en un microscopio 

electrónico de barrido JEOL modelo JSM-IT200, con el objetivo de evaluar la 

morfología de la fase alfa y su fracción en área. Las mediciones de los 

microconstituyentes fueron realizadas con el software de análisis de imágenes 

ImageJ. Los resultados obtenidos se presentan en el Capítulo IV.  
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CAPÍTULO IV. RESULTADOS Y DISCUSIÓN 

En el presente capítulo se presentan los resultados obtenidos a partir de 

los experimentos descritos en el Capítulo III, incluyendo: dilatometría, 

caracterización microestructural por microscopía óptica, microscopía electrónica 

de barrido, dureza Brinell, y propiedades mecánicas de tensión a temperatura 

ambiente. 

4.1 Caracterización de la condición inicial 

4.1.1 Dilatometría 

En la Figura 31 se muestra el perfil dilatométrico de la aleación Ti-407, y 

se indica de manera esquemática el rango de temperatura en el cual se presentan 

las fases α y β. En el eje vertical primario se muestra la dilatación de la muestra, 

expresada en micrómetros; el eje vertical secundario indica la derivada de la 

dilatación con respecto al tiempo (velocidad de dilatación) en micrómetros por 

segundo; mientras que el eje horizontal indica la temperatura. La línea punteada 

de la izquierda a 796 °C señala un cambio de pendiente en la curva dilatación – 

temperatura (línea roja), indicando que la fase α (hcp) comienza a transformarse 

en β (bcc). Por otro lado, la línea punteada de la derecha a 869 °C señala el punto 

a partir del cual la pendiente de la curva dilatación – temperatura deja de cambiar 

y se mantiene constante, sugiriendo que la transformación α + β → β ha sido 

completada (Tβt = 869 °C). Por lo tanto, el rango de transformación α + β → β 

ocurre entre 796 °C y 869 °C, y el cambio más pronunciado en la curva de 

velocidad de dilatación – temperatura (línea azul) a 839 °C indica el cambio de 

pendiente máximo de la curva dilatación – temperatura (línea roja), sugiriendo 

que a esta temperatura se alcanza la mayor parte de la transformación α + β → 
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β. Estos resultados permitieron identificar con precisión las temperaturas de 

transformación de ambas fases en el material estudiado.  

 

Figura 31. Perfil dilatométrico de la aleación Ti-407 obtenido a una velocidad de 

calentamiento de 10°C/min en un dilatómetro vertical calentado por resistencia. 

 

4.1.2 Análisis microestructural en la condición de recocido beta. 

La Figura 32 muestra imágenes de microscopía electrónica de barrido 

correspondientes a las tres condiciones iniciales, las cuales fueron obtenidas tras 

someter la aleación a un tratamiento térmico de recocido beta y enfriamiento 

subsecuente en horno, aire quieto y agua, respectivamente. 

Las microestructuras obtenidas consisten en granos previos de beta y 

láminas de alfa intergranulares, cuyo espesor varía de manera inversa a la 

velocidad de enfriamiento. Es importante notar que la velocidad de enfriamiento 

se va incrementando de la notación de la Figura 32 (a), después a (b), y 

finalmente a (c), siendo esta última la rapidez más grande. 
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Como se observa en la Figura 32(a), las muestras enfriadas lentamente 

en la mufla desarrollaron una combinación de láminas de alfa Widmanstätten 

(αW), y granos de beta previos decorados con láminas gruesas de alfa en las 

fronteras de grano (αGB). Lo anterior se muestra acorde con los hallazgos 

reportados por Kherrouba, et. al. [42] para la aleación Ti-6Al-4V bajo enfriamiento 

lento desde el campo de la fase beta, la cual mostró una microestructura laminar 

gruesa, caracterizada por la presencia de alfa en las fronteras de grano, y láminas 

de alfa Widmanstätten (αW) que nuclean en la capa de alfa presente en los límites 

de los granos beta, y crecen de forma intragranular. 

   

 

Figura 32. Imágenes de microscopía electrónica de barrido (SEM), de la 

aleación Ti-407 después de un tratamiento térmico de recocido beta a 940°C 

por 1 h, seguido de: a) enfriamiento en horno, b) enfriamiento en aire, y c) 

temple en agua. 
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Por otro lado, en la Figura 32(b) se observa la microestructura de la 

muestra enfriada en aire, mostrando una combinación de alfa martensítica (α’) 

con morfología acicular, láminas de alfa Widmanstätten intragranulares, y 

algunas fronteras de granos beta previos decoradas con fase alfa (αGB), lo cual 

indica que a esta tasa intermedia de enfriamiento, la transformación martensítica 

no pudo ser alcanzada completamente, ya que una cierta cantidad de alfa laminar 

tuvo tiempo suficiente para nuclear y crecer. 

Finalmente, como se observa en la Figura 32(c), los especímenes 

templados en agua mostraron una microestructura predominantemente 

martensítica, caracterizada por la presencia de alfa con morfología acicular (α’), 

dado que, bajo esta condición, la tasa de enfriamiento fue lo suficientemente alta 

para evitar el crecimiento de la fase alfa laminar, cuyo mecanismo es de difusión. 

El espesor de la fase alfa resultante, así como el contenido de alfa primaria 

posterior al enfriamiento desde la fase beta en horno, en aire, y en agua, fueron 

cuantificados utilizando el software ImageJ para análisis de imágenes de 

microscopía; los resultados están condensados en la Tabla 8. 

Tabla 8. Espesor promedio de las láminas de alfa y fracción en área obtenida al 

enfriar la aleación Ti-407 desde una temperatura de 940°C empleando distintos 

medios de enfriamiento. 

Característica 
Enfriamiento en 

Horno 

Enfriamiento en 

Aire 

Temple en 

Agua 

Espesor de láminas 

de alfa (µm) 
1.7 ± 0.8 0.6 ± 0.3 0.5 ± 0.2 

Contenido de fase alfa 

(% en área) 
82 70 65 
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Como se puede observar, conforme la tasa de enfriamiento se incrementa 

desde la condición de enfriamiento en horno hasta temple en agua, el espesor 

de las láminas de alfa va en decremento, indicando que el crecimiento de las 

láminas de alfa es dependiente del tiempo. 

Por otro lado, el contenido de fase alfa disminuye de 82% a 65% conforme 

se incrementa la velocidad de enfriamiento, dado que una mayor fracción de la 

fase beta es retenida con enfriamientos rápidos como el caso del temple en agua. 

4.1.3 Dureza Brinell 

Los resultados de dureza Brinell para las distintas condiciones iniciales, 

obtenidas mediante el enfriamiento desde una temperatura de 940°C y utilizando 

tres medios de enfriamiento (agua, aire y horno), se presentan en la Figura 33. 

 

Figura 33. Dureza Brinell de las muestras calentadas a 940°C por 1 hora y 

enfriadas en agua, aire y horno, respectivamente. 

A partir de los ensayos de dureza Brinell, es posible observar que el 

endurecimiento es directamente proporcional a la velocidad de enfriamiento 

desde el rango de la fase beta (T > Tβt); esto es, las muestras enfriadas en agua 

alcanzaron la mayor dureza, mientras que las muestras enfriadas lentamente en 

el horno desarrollaron la dureza más baja. 
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Lo anterior implica, por consecuencia, que la dureza de la aleación Ti-407 

está en función principalmente del contenido de alfa primaria, y en menor grado 

del espesor de las láminas de alfa (véase la Tabla 8). 

4.1.4 Tensión a temperatura ambiente 

Después de los tratamientos termomecánicos descritos anteriormente, se 

maquinaron probetas y fueron ensayadas en tensión como se indica en la Figura 

29 del Capítulo III. De estas pruebas se obtuvo la resistencia a la cedencia y el 

esfuerzo último para cada condición experimental, como se indica en la Figura 

34, la cual incluye como referencia el requerimiento de la industria para la 

resistencia a la cedencia a temperatura ambiente. 

 

Figura 34. Resistencia mecánica de la aleación Ti-407 en función del medio de 

enfriamiento utilizado en el ciclo de recocido β (940°C, 1h). 

Como se puede apreciar, el comportamiento del material en cuanto a 

resistencia mecánica está en función del medio de enfriamiento, siguiendo la 

misma tendencia que se observó en los ensayos de dureza Brinell de la Figura 

33. Por lo que tanto la dureza como la resistencia mecánica de la aleación Ti-407 

dependen del espesor y del contenido de la fase α que se haya obtenido durante 
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el enfriamiento desde el rango de temperatura de la fase β. En cuanto al 

requerimiento de resistencia a la cedencia, tanto las muestras enfriadas en agua 

como las enfriadas en aire cumplieron con este requerimiento. 

Por su parte, la Figura 35 muestra los resultados de ductilidad obtenidos 

de acuerdo con el estándar internacional ASTM E8. Asimismo, se incluye como 

referencia el requerimiento de la industria para el porcentaje de reducción de área 

a la fractura. Como puede observarse, la ductilidad es inversamente proporcional 

a la velocidad de enfriamiento; por lo tanto, la ductilidad de esta aleación es 

inversamente proporcional al espesor de las láminas de α obtenidas durante el 

enfriamiento a partir del rango de la fase β. 

 

Figura 35. Ductilidad expresada en términos de elongación y reducción de área 

a la fractura en función del medio de enfriamiento utilizado en el ciclo de 

recocido β (940°C, 1h). 

En cuanto al requerimiento industrial para la reducción de área a fractura, 

ninguna de las condiciones experimentales alcanzó el mínimo requerido, lo cual 

indica que este proceso de recocido beta no es suficiente para conseguir una 

microestructura adecuada tanto para la resistencia mecánica como para la 

ductilidad de la aleación Ti-407. 
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4.2 Ensayos de compresión a alta temperatura en máquina universal 

4.2.1 Análisis de esfuerzos de flujo en función de la temperatura y la 

microestructura inicial 

Los resultados de los ensayos de compresión a temperatura elevada 

correspondiente a las tres microestructuras iniciales, usando una velocidad 

constante de cabezal y distintas temperaturas, fueron utilizados para evaluar el 

comportamiento de los esfuerzos de flujo y la evolución microestructural de la 

aleación Ti-407. 

A partir de los datos brutos de carga y desplazamiento obtenidos por medio 

del software de adquisición de datos de la máquina de ensayos universal, se 

generaron curvas de esfuerzo verdadero contra deformación real, como se puede 

observar en la Figura 36 para las muestras recocidas en la región de β y enfriadas 

en horno. Asimismo, en la Figura 37 se observan estas curvas para las muestras 

enfriadas en aire posterior al recocido β. Finalmente, las curvas de flujo para las 

muestras recocidas en β y templadas en agua se muestran en la Figura 38. 

 

Figura 36. Curvas esfuerzo-deformación de la aleación Ti-407 obtenida a 

velocidad de cabezal constante de 0.05 mm/s, para la condición inicial de 

recocido beta y enfriamiento lento en horno. 
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Una vez alcanzado el esfuerzo máximo, las muestras experimentaron un 

ablandamiento, caracterizado por la disminución de los esfuerzos de flujo, el cual 

continuó hasta que se alcanzó un estado estacionario, en el que los esfuerzos de 

flujo permanecieron constantes durante el ensayo. 

Finalmente, los esfuerzos de flujo se incrementaron a ε > 0.6 debido a la 

intensificación de la fuerza de fricción entre los especímenes y los dados de la 

máquina de ensayos universal. 

 

Figura 37. Curvas esfuerzo-deformación de la aleación Ti-407 obtenida a 

velocidad de cabezal constante de 0.05 mm/s, para la condición inicial de 

recocido beta y enfriamiento en aire. 

En los ensayos realizados a las temperaturas más altas (T > 830°C), el 

esfuerzo máximo y la resistencia a la cedencia alcanzaron valores muy cercanos 

entre sí, y se alcanzó el estado de esfuerzo estacionario tan pronto como se 

alcanzó el punto de cedencia, indicando que prevaleció un fenómeno de 

recuperación dinámica, en el cual existen cambios en la estructura de 

dislocaciones en el material, tales como la aniquilación y/o el reacomodo de 
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dislocaciones durante la deformación, hacia configuraciones de menor energía 

[43]. 

El endurecimiento por deformación, observado durante la etapa inicial de 

los ensayos y el subsecuente ablandamiento ha sido reportado para la aleación 

Ti-6Al-4V con microestructura laminar inicial, sometida a compresión uniaxial en 

caliente, a temperaturas de ensayo T < Tβt [44]. 

 

Figura 38. Curvas esfuerzo-deformación de la aleación Ti-407 obtenida a 

velocidad de cabezal constante de 0.05 mm/s, para la condición inicial de 

recocido beta y temple en agua. 

Por otro lado, el comportamiento de ablandamiento puede ser atribuido a 

distintas causas, incluyendo: 

a) La formación de bandas de corte y localización de la deformación [30]. 

b) Globularización dinámica de las láminas de alfa [31]. 

c) Calentamiento por deformación, dado que cuando las aleaciones de 

titanio se deforman a temperaturas elevadas, el calor inducido por la 

deformación no puede ser conducido y disipado hacia los dados lo 
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suficientemente rápido, debido a su baja conductividad térmica, lo cual 

ocasiona un incremento en la temperatura, mismo que promueve la 

movilidad de dislocaciones reduciendo el esfuerzo de flujo [45]. 

d) Rizado de las láminas de alfa, el cual se ha reportado que ocurre en 

aleaciones de titanio, usualmente a bajas magnitudes de la deformación 

(ε < 0.3), lo cual ocurre antes de la globularización dinámica [45]. 

El comportamiento de ablandamiento observado en los ensayos de 

compresión de la aleación Ti-407, se asemeja al reportado para la aleación Ti-

6Al-4V, el cual fue atribuido a la globularización de la estructura laminar inicial, 

esto es, la partición de las láminas de alfa hasta formar glóbulos, así como la 

realineación progresiva de las láminas de alfa perpendiculares a la dirección en 

que se aplicó la carga [46]. 

En cuanto al efecto del medio de enfriamiento utilizado en la etapa de 

recocido beta en la resistencia la cedencia (Figura 39) y el esfuerzo máximo 

(Figura 40), las muestras que se enfriaron lentamente en el horno mostraron los 

menores esfuerzos de cedencia, mientras que los especímenes templados en 

agua y enfriados en aire, desarrollaron los más altos esfuerzos de cedencia, 

indicando una relación inversa de la resistencia mecánica con el espesor de las 

láminas de alfa. 

Finalmente, a las temperaturas de ensayo T > 830°C, la influencia de la 

microestructura inicial previa a la deformación fue prácticamente despreciable, 

tanto para el esfuerzo de cedencia como para el esfuerzo máximo, puesto que la 

fase alfa laminar se transforma gradualmente a la fase beta. Este 

comportamiento está reportado para una aleación de titanio Ti-55 conforme la 

temperatura del ensayo se aproxima a la Tβt [47]. 
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Figura 39. Efecto del medio de enfriamiento en la etapa de recocido a T>Tβt en 

el esfuerzo de cedencia en compresión a diferentes temperaturas. 

 

Figura 40. Efecto del medio de enfriamiento en la etapa de recocido a T > Tβt 

en el esfuerzo máximo en compresión a diferentes temperaturas. 
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Como se puede observar, existe un cambio abrupto tanto en la pendiente 

del esfuerzo de cedencia como del esfuerzo máximo en el rango de temperaturas 

830 °C < T < 870°C. Este comportamiento puede ser atribuido a la transformación 

de fase α+β→β, la cual fue confirmada por medio de dilatometría y por 

examinación metalográfica de los especímenes deformados, lo cual se discutirá 

a continuación. 

 

4.2.2 Caracterización microestructural de los especímenes deformados en 

compresión 

Los cilindros deformados en compresión uniaxial fueron seccionados a 

través del plano paralelo a la dirección de aplicación de la carga, como se indica 

en la Figura 41, utilizando una cortadora de disco Struers modelo Labotom-5 

(Figura 30), la cual fue operada a una velocidad rotacional de 3,450 rpm y 

empleando un líquido de enfriamiento soluble en agua para evitar 

sobrecalentamiento durante el proceso de corte. 

 

Figura 41. Plano de corte de las probetas ensayadas en compresión uniaxial 

(sección transversal) para caracterización microestructural. 
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Posterior al corte, los especímenes se prepararon metalográficamente 

siguiendo una secuencia de pulido con lija #320 hasta #1200; posteriormente se 

les dio acabado espejo por medio de un paño y pasta de diamante, para 

finalmente atacarlas con el reactivo #192 del estándar internacional ASTM E407, 

el cual contiene 2mL HF + 4mL HNO3 + 100mL H20. 

Una vez atacados químicamente, se analizaron por medio de microscopía 

óptica y se observaron distintas zonas caracterizadas por diferencias 

significativas en la morfología de los granos, como se puede observar en la Figura 

42 que corresponde a una muestra deformada a 750°C, la cual previamente 

había sido recocida a 940°C por una hora, seguido de enfriamiento lento en el 

horno. La Figura 42 es la reconstrucción de toda la pieza, ensamblando una serie 

de imágenes de microscopía óptica tomadas a 50 aumentos, debido su tamaño. 

 

Figura 42. Reconstrucción de imágenes de microscopía óptica que muestra las 

distintas zonas de deformación. Vista en sección transversal de una muestra 

tratada a T>Tβt (940°C/1h/Horno), recalentada a 750°C, y deformada 

axialmente en compresión uniaxial. 

En cuanto a las zonas con distintas morfologías de grano identificadas en 

la sección transversal de los cilindros deformados a T < Tβt, se observó que en 

las regiones contiguas a las superficies en contacto con los dados de la máquina 

de ensayos universal, se mantuvo la microestructura obtenida mediante el 

calentamiento a T > Tβt durante el ciclo de recocido beta, la cual está constituida 
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por granos de beta previos, la fase alfa decorando los límites de grano, y alfa 

laminar con patrón de cesta, o Widmanstätten, como se observa en la Figura 43. 

Lo anterior implica que la deformación efectiva aplicada en estas regiones 

de la muestra no fue suficiente para promover cambios microestructurales 

significativos en las láminas de alfa iniciales. 

 

Figura 43. Microestructura de la región contigua a la superficie en contacto con 

los dados de la máquina de ensayos universal, para una muestra deformada a 

750°C, previamente recocida a 940°C / 1h / Horno. En la imagen se observan 

granos beta previos, alfa decorando las fronteras de grano (αGB) y láminas de 

alfa Widmanstätten (αW). 

Por otro lado, en el centro de las muestras, esto es, a la mitad de la altura, 

se encontró que la microestructura sufrió cambios importantes en cuanto a la 

morfología de la fase alfa, pasando de una morfología inicialmente laminar a otra 

cuyas características variaron en función de la temperatura a la cual se realizó la 

deformación en el ensayo de compresión en caliente. 
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Como se puede observar en la Figura 44, la muestra ensayada a 750°C 

presentó una combinación de alfa elongada y equiaxial en una matriz de beta, 

cuya dirección de elongación es perpendicular a la dirección de aplicación de 

carga en el ensayo de compresión. 

 

Figura 44. Microestructura de la región central de una muestra deformada a 

750°C, previamente recocida a 940°C / 1h / Horno, constituida por la fase alfa 

(zonas claras) en una matriz de beta (zonas oscuras). Las flechas en la imagen 

de la derecha indican regiones constituidas por la fase α con morfología 

equiaxial y elongada. 

Dado que la deformación efectiva para estos experimentos de compresión 

fue diseñada considerando la deformación en el centro de las muestras, se 

prepararon metalográficamente todos los especímenes ensayados siguiendo el 

mismo procedimiento, con el objetivo de evaluar la microestructura resultante en 

la región de corte intenso y comparar las distintas condiciones de microestructura 

inicial en función de la temperatura de ensayo, como se indica en la Figura 45, 

Figura 46, y Figura 47 para enfriamiento en horno, aire y agua, respectivamente. 

En estas Figuras, las flechas apuntan a partículas de alfa equiaxiales, las elipses 

indican alfa elongada, los triángulos señalan alfa curvada y el rectángulo 

punteado muestra alfa laminar dentro de granos de beta previos. 

A la temperatura más baja de ensayo (750 °C), la deformación plástica 

causa crecimiento y realineación de las láminas de alfa en la dirección 
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perpendicular a la dirección del esfuerzo aplicado, independientemente de la 

microestructura inicial (comparar Figura 45 a, Figura 46 a, y Figura 47 a).  

Conforme la temperatura de ensayo se incrementó a 790 °C, el 

crecimiento de la fase alfa elongada ocurrió con mayor rapidez, y la alineación 

perpendicular al eje de compresión se volvió evidente en el material que fue 

recocido a 940 °C y posteriormente enfriado en horno (Figura 45 b). Por otro lado, 

en las muestras enfriadas en aire y en agua, las partículas de alfa se tornaron 

curvadas, como se indica con triángulos en la Figura 46 b y en la Figura 47 b. 

 

Figura 45. Microestructura de las muestras recocidas a 940°C por una hora y 

enfriadas lentamente en el horno, posterior a la deformación a distintas 

temperaturas: a) 750°C, b) 770°C, c) 790°C, d) 815°C, e) 830°C, f) 850°C, g) 

870°C, h) 890°C, e i) 910°C. 

La deformación en compresión a 830 °C, y a temperaturas superiores 

promovió cambios drásticos en la microestructura. Como puede observarse en la 
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Figura 46 e, y en la Figura 47 e, posterior a la deformación a 830 °C, las muestras 

que fueron enfriadas en aire y en agua en el tratamiento de recocido-β, revelaron 

la presencia de granos de alfa equiaxiales en una matriz de fase beta 

transformada; lo anterior indica que en este rango de temperatura ocurre la 

transformación de la mayor parte de alfa a beta, como se observó mediante 

dilatometría al obtener el punto de máximo cambio en pendiente en la curva 

velocidad de dilatación - temperatura. Un comportamiento similar ha sido 

reportado para la aleación de titanio TA15, en el cual la deformación por encima 

de un esfuerzo crítico para la globularización [48], a temperaturas cercanas a Tβt 

influenció la fracción en volumen y la relación de aspecto de la fase alfa [49]. 

 

Figura 46. Microestructura de las muestras recocidas a 940°C por una hora y 

enfriadas al aire, posterior a la deformación a distintas temperaturas: a) 750°C, 

b) 770°C, c) 790°C, d) 815°C, e) 830°C, f) 850°C, g) 870°C, h) 890°C, e i) 

910°C. 

Por otro lado, la muestra que fue enfriada en horno en el tratamiento 

térmico de recocido-β (Figura 46 c) exhibió una microestructura constituida por 
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alfa laminar en una matriz de beta transformada, sugiriendo que, para esta 

condición inicial se alcanza la Tβt a una temperatura ligeramente inferior que en 

las condiciones de enfriamiento al aire y en agua. 

La microestructura obtenida a temperaturas de ensayo superiores a 850 

°C permaneció sin cambios considerables, presentando granos beta gruesos y 

alfa laminar (Figura 45 f-i; Figura 46 f-i; Figura 47 f-i), independientemente de la 

temperatura de deformación, confirmando las observaciones documentadas en 

la etapa de análisis de las curvas de flujo en función de la temperatura, sobre la 

presencia de un fenómeno de recuperación dinámica, ya que los granos beta 

previos permanecen sin cambios notables en tamaño; es decir, no hay evidencia 

de recristalización ni globularización dinámica a T > 850°C. 

 

Figura 47. Microestructura de las muestras recocidas a 940°C por una hora y 

templadas en agua, posterior a la deformación a distintas temperaturas: a) 

750°C, b) 770°C, c) 790°C, d) 815°C, e) 830°C, f) 850°C, g) 870°C, h) 890°C, e 

i) 910°C. 
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Aun bajo la aplicación de una alta magnitud de la deformación (ε = -0.8), 

en este rango de temperatura (T > 850 °C), no se consiguió la globularización de 

la fase alfa, puesto que a temperaturas de ensayo por encima de Tβt no hay fase 

alfa presente en el material. 

Para analizar más detalladamente la morfología y la distribución de las 

fases alfa y beta para cada condición de medio de enfriamiento en el recocido-β, 

y subsecuente temperatura de deformación en compresión, fueron 

caracterizadas por medio de microscopía electrónica de barrido. 

En la Figura 48, correspondiente a las muestras enfriadas en horno y 

deformadas en compresión a las temperaturas previamente mencionadas, es 

posible observar la evolución microestructural de la fase alfa, la cual pasa de ser 

laminar (indicada con elipses) a globular (señalada con flechas) conforme la 

temperatura de deformación fue incrementada, alcanzando una globularización 

máxima a los 815°C. 

A partir de 850°C, la morfología de la fase alfa fue predominantemente 

laminar, como se indica con elipses en la Figura 48 e-i, en una matriz de granos 

beta-previos; esto es, granos que a alta temperatura se constituyeron de la fase 

beta y que, durante el enfriamiento, una fracción de la fase beta se transformó a 

fase alfa con morfología laminar, tal como se observó en las muestras 

inicialmente recocidas a una temperatura superior a la beta transus. 
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Figura 48. Micrografías de los especímenes tratados térmicamente a 940°C / 1h 

/ enfriamiento en horno, y posteriormente deformados en compresión a 750°C 

(a), 770°C (b), 790°C (c), 815°C (d), 830°C (e), 850°C (f), 870°C (g), 890°C (h), 

y 910°C (i). 
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Por su parte, los especímenes provenientes del tratamiento térmico de 

recocido-β con enfriamiento en aire estático, mostraron un comportamiento 

similar en cuanto a la tendencia a formar fase alfa globular conforme la 

temperatura de deformación fue incrementada hasta los 830 - 850°C (como se 

indica con flechas en la Figura 49), mientras que a bajas temperaturas (750 - 

790°C), la fase alfa presentó una morfología predominantemente laminar (elipses 

en la Figura 49. 

En cuanto al espesor de las láminas de alfa para la condición de 

enfriamiento en aire, se observó que tiende a incrementar conforme se aumentó 

la temperatura de los ensayos de compresión; asimismo, se redujo la longitud de 

las láminas, dando lugar gradualmente a la morfología globular previamente 

mencionada. 

Finalmente, en las muestras deformadas en compresión posterior al 

recocido-β con enfriamiento en agua (Figura 50), también se observó una 

transición de morfología laminar (indicada con elipses en la Figura 50 a-c) a 

globular (señalada con flechas) en los granos de alfa conforme se incrementó la 

temperatura de los ensayos; sin embargo, el espesor de las láminas de alfa en 

estas muestras fue inferior al de las láminas de alfa observadas en los 

especímenes que fueron sometidos a enfriamientos más lentos durante sus 

respectivos tratamientos térmicos de recocido-β. 

Este comportamiento era esperado dada la microestructura inicial 

constituida por agujas de alfa en estas muestras templadas en agua en el 

tratamiento térmico inicial de recocido-β 
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Figura 49. Micrografías de los especímenes tratados térmicamente a 940°C / 1h 

/ enfriamiento en aire, y posteriormente deformados en compresión a 750°C (a), 

770°C (b), 790°C (c), 815°C (d), 830°C (e), 850°C (f), 870°C (g), 890°C (h), y 

910°C (i). 
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Figura 50. Micrografías de los especímenes tratados térmicamente a 940°C / 1h 

/ enfriamiento en agua, y posteriormente deformados en compresión a 750°C 

(a), 770°C (b), 790°C (c), 815°C (d), 830°C (e), 850°C (f), 870°C (g), 890°C (h), 

y 910°C (i). 
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La Figura 52 describe la evolución de la fase alfa en términos de la 

fracción de alfa globular y el espesor de los granos de alfa, los cuales presentaron 

una morfología predominantemente laminar a bajas temperaturas, y parcialmente 

globular a temperaturas cercanas a los 815 - 830°C. Este rango de temperatura 

se encuentra muy cercano a la temperatura del cambio máximo en la velocidad 

de dilatación obtenida por dilatometría (Figura 31), y al rango de temperatura en 

el cual se observó el cambio pronunciado de pendiente en la curva de resistencia 

a la cedencia – temperatura (Figura 39) y en la curva de esfuerzo máximo – 

temperatura (Figura 40). Esto confirma que la mayor parte de la transformación 

de α → β ocurre en este rango de temperatura, y que el comportamiento 

mecánico observado es precisamente una manifestación de esta transformación. 

La Figura 51 muestra esquemáticamente la evolución microestructural de la fase 

alfa antes descrita. 

 

Figura 51. Descripción esquemática de la evolución microestructural de la 

aleación Ti-407 durante el ensayo de compresión a alta temperatura. 

Por otro lado, es posible observar un incremento en el espesor de los 

granos de alfa en proporción al aumento de temperatura, hasta alcanzar un límite 

superior a una temperatura de 830°C. A partir de esta temperatura, la morfología 

de alfa se tornó nuevamente en laminar, y con un espesor similar al de la 

condición inicial previa a la deformación; lo cual indica que se alcanzó la 

temperatura beta transus y que la fase alfa laminar se formó durante el 

enfriamiento posterior al ensayo. 
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A temperaturas superiores a 830 °C no se observó un cambio 

significativo en el espesor de las láminas de alfa; esto explica la meseta en la 

curva esfuerzo de cedencia – temperatura de la Figura 39, puesto que, como se 

determinó por medio de ensayos de dureza y de tensión en la condición inicial de 

las muestras, la resistencia mecánica de esta aleación está determinada 

principalmente por el espesor de las láminas de alfa (véase nuevamente Tabla 

8). De este modo, al permanecer constante su espesor en este rango de 

temperatura, la resistencia mecánica siguió la misma tendencia. 

 

Figura 52. Evolución morfológica de la fase alfa en función de la temperatura de 

deformación, posterior a los ensayos de compresión uniaxial. 

 

4.3 Ensayos de compresión a alta temperatura en prensa industrial 

Los ensayos de compresión realizados a escala laboratorio utilizando una 

máquina universal, cuyos resultados fueron presentados y discutidos 

previamente, marcaron la pauta para seleccionar temperaturas y deformaciones 

específicas para realizar ensayos de compresión a escala industrial. Esto con el 

objetivo de ensayar muestras en compresión lo suficientemente grandes como 
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para obtener especímenes de tensión a partir de estas, y evaluar las propiedades 

mecánicas de tensión a temperatura ambiente, como la resistencia a la cedencia, 

el esfuerzo último, y la reducción en área a la fractura. 

Después de realizar la deformación por compresión uniaxial en una prensa 

industrial, al 40% y 80% de reducción de altura, respectivamente, se 

segmentaron los especímenes y se evaluó la macroestructura de estos, tal como 

se indica en la Figura 53; asimismo, se caracterizó la microestructura de las 

distintas regiones de las muestras deformadas (véase la Figura 54). 

Las zonas superior e inferior de los cilindros deformados presentaron una 

microestructura muy similar a la de la condición inicial previa a la deformación 

plástica, caracterizada por la presencia de granos beta previos y colonias de fase 

alfa laminar intra granular, como se observa en la Figura 54 a) y b). 

 

 

Figura 53. Macroestructura de la sección transversal de especímenes con 

geometría “B”, después de ser deformados en una prensa industrial; 40% 

(arriba), y 80% (abajo). 

Por otro lado, la zona central; es decir, donde se concentró la máxima 

deformación, presentó una microestructura constituida por la fase alfa con 
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morfología laminar curvada (kinked alpha, como se conoce en inglés), en una 

matriz de fase beta, identificable como regiones oscuras entre las láminas de alfa. 

 

Figura 54. Microestructura representativa de las distintas zonas de un 

espécimen cilíndrico deformado en compresión uniaxial en una prensa 

hidráulica industrial: a) zona superior deformada ligeramente, b) zona inferior 

deformada ligeramente; c) centro de la muestra donde se concentra la mayor 

deformación. 

Cabe mencionar que a pesar de que los especímenes de compresión 

fueron de mayores dimensiones que los utilizados para los ensayos de 

compresión en máquina universal (véase la Figura 22), no fue posible registrar la 

fuerza requerida para deformarlas debido a la sensibilidad de la celda de carga 

que emplea la prensa hidráulica industrial en la que fueron deformadas, pues 

está diseñada para la manufactura de componentes que demandan una fuerza 

mayor a la que se requirió para la realización de estos experimentos. Por lo tanto, 

no se presentan en este trabajo las curvas esfuerzo-deformación para estos 

ensayos realizados a escala industrial. 
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4.3.1 Ensayos de tensión a temperatura ambiente a partir de especímenes 

deformados en compresión en prensa industrial 

Los cilindros deformados axialmente en compresión en una prensa 

hidráulica industrial fueron seccionados y tratados térmicamente como se indicó 

en el Párrafo 3.3. Posteriormente, se obtuvieron especímenes de tensión en la 

dirección perpendicular al eje de compresión (véase nuevamente la Figura 29), 

los cuales fueron ensayados a temperatura ambiente bajo el estándar 

internacional ASTM E8. Los resultados de estos ensayos de tensión se presentan 

a continuación. 

 

Figura 55. Resistencia a la cedencia para las muestras deformadas a 740°C + 

40% de reducción de altura (izquierda), y a 740°C + 80% de reducción de altura 

(derecha). 

Como se puede observar en la Figura 55, la resistencia a la cedencia en 

los especímenes deformados a una temperatura de 740°C es directamente 

proporcional a la velocidad de enfriamiento en el solubilizado final, favoreciendo 

a las muestras que fueron templadas en agua. 
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Asimismo, se observa una tendencia al aumento de la resistencia a la 

cedencia en proporción directa a la velocidad de enfriamiento utilizada en el ciclo 

de recocido-β previo a la deformación en caliente, siendo la condición de 

recocido-β con enfriamiento en horno la que desarrolló la resistencia a la 

cedencia más baja, indistintamente del medio de enfriamiento utilizado en el ciclo 

de solubilizado. 

En cuanto a la resistencia a la tensión de las muestras deformadas a 

740°C (Figura 56), se observó la misma tendencia que en la resistencia a la 

cedencia, tendiendo al incremento conforme se utilizaron velocidades más altas 

de enfriamiento tanto en el recocido-β previo a la deformación, como en el 

tratamiento térmico de solubilizado aplicado posterior a la deformación. 

 

Figura 56. Resistencia a la tensión para las muestras deformadas a 740°C + 

40% de reducción de altura (izquierda), y a 740°C + 80% de reducción de altura 

(derecha). 

Finalmente, la ductilidad expresada en términos de la reducción de área a 

fractura (Figura 57) para las muestras deformadas a 740°C y 40% de reducción 

de altura mostró un notable incremento proporcional a la velocidad de 

enfriamiento utilizada tanto en el recocido-β, como en el solubilizado posterior a 
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la deformación en caliente. Sin embargo, las muestras deformadas a esta misma 

temperatura en combinación con un 80% de reducción de altura, mostraron una 

caída importante en la ductilidad; especialmente aquellas que fueron enfriadas 

en agua. 

El comportamiento antes mencionado para la resistencia mecánica y la 

ductilidad confirma que a la temperatura de 740°C existe una clara influencia de 

la microestructura inicial en las propiedades mecánicas finales desarrolladas por 

medio de tratamiento térmico. 

 

Figura 57. Reducción de área a fractura para las muestras deformadas a 740°C 

+ 40% de reducción de altura (izquierda), y a 740°C + 80% de reducción de 

altura (derecha). 

En cuanto a los cilindros deformados a una temperatura de 840°, el medio 

de enfriamiento en el recocido-β no promovió algún incremento significativo en la 

resistencia a la cedencia (Figura 58) o en la resistencia la tensión (Figura 59); no 

obstante, se observó una influencia de la magnitud de la deformación aplicada, 

siendo la condición de 80% en reducción de altura la que presentó los resultados 

más altos de resistencia mecánica. Por el contrario, la ductilidad fue 
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incrementada ligeramente por la baja magnitud de la deformación (40% en 

reducción de altura), tal como se observa en la Figura 60. 

 

Figura 58. Resistencia a la cedencia para las muestras deformadas a 840°C + 

40% de reducción de altura (izquierda), y a 840°C + 80% de reducción de altura 

(derecha). 

La baja influencia del medio de enfriamiento utilizado en el recocido-β se 

esperaba, dado el comportamiento observado en la resistencia a la compresión 

en máquina universal a una temperatura cercana (835°C), en la cual no se 

observó una correlación entre la velocidad de enfriamiento utilizada en el 

recocido-β inicial y la resistencia a la compresión (véase nuevamente la Figura 

39). 
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Figura 59. Resistencia a la tensión para las muestras deformadas a 840°C + 

40% de reducción de altura (izquierda), y a 840°C + 80% de reducción de altura 

(derecha). 

 

Figura 60. Reducción de área a fractura para las muestras deformadas a 840°C 

+ 40% de reducción de altura (izquierda), y a 840°C + 80% de reducción de 

altura (derecha). 
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4.3.2 Caracterización microestructural a partir de probetas ensayadas en 

tensión a temperatura ambiente 

A continuación, se presentan los resultados de la caracterización 

microestructural realizada a partir de los especímenes ensayados en tensión a 

temperatura ambiente. Como puede observarse en la Figura 61 y en la Figura 

62, en las muestras deformadas a baja temperatura (740°C), la morfología de la 

fase alfa fue predominantemente laminar (identificada con elipses), mientras que, 

a 840°C incrementó la fracción de alfa globular (señalada con flechas) con 

respecto a la laminar. 

 

Figura 61. Micrografías obtenidas a partir de especímenes de tensión, extraídos 

de muestras deformadas en compresión, previamente expuestas a un recocido-

β con enfriamiento en horno, 2000x. 

El hecho de que a mayor temperatura se haya obtenido una morfología de 

la fase α predominantemente globular, sugiere que el proceso de globularización 

no sólo depende de la magnitud de la deformación, sino primordialmente de la 
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temperatura, tal como se observó en los ensayos de compresión uniaxial 

realizados a escala laboratorio (véase nuevamente la Figura 52). 

 

Figura 62. Micrografías obtenidas a partir de especímenes de tensión, extraídos 

de muestras deformadas en compresión, previamente expuestas a un recocido-

β con enfriamiento en aire, 2000x. 

En cuanto al efecto de la velocidad de enfriamiento en el solubilizado 

posterior a la deformación en caliente, es posible observar una diferencia en la 

morfología de la fase alfa debido a que el enfriamiento en agua promueve la 

formación de α martensítica, cuya morfología es acicular y se diferencia de la 

fase α laminar obtenida al enfriar más lentamente la aleación en que esta última 

se constituye de láminas de mayor espesor que las agujas de α martensítica. En 

la Figura 63, las partículas de alfa laminar están indicadas con elipses, las 

regiones de alfa martensítica se señalan con rectángulos, y las flechas indican 

partículas de alfa globular. 
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Figura 63. Micrografías obtenidas a partir de especímenes de tensión, extraídos 

de muestras deformadas en compresión, previamente expuestas a un recocido-

β con enfriamiento en agua, 2000x.  

Con base en las microestructuras obtenidas a partir de los especímenes 

ensayados en tensión a temperatura ambiente, los cuales fueron extraídos de 

cilindros procesados termo-mecánicamente, fue posible explicar la relación entre 

el procesamiento, la microestructura y las propiedades mecánicas de la aleación 

Ti-407. 

 De forma general, el recocido-β efectuado a 940°C (temperatura superior 

a la Tβt) promueve la transformación hcp → bcc, así como un incremento 

generalizado en el tamaño de grano β. Esta microestructura está presente 

únicamente a alta temperatura (T> Tβt). Durante el enfriamiento, la fase α nuclea 

a partir de la fase β y adopta una morfología dependiente de la velocidad de 

enfriamiento, de tal manera que es posible obtener α martensítica (acicular) con 
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altas velocidades de enfriamiento, y α laminar enfriando más lentamente (en 

horno).  

Tal como se observó en la Figura 33 y en la Figura 34, la resistencia 

mecánica de la aleación Ti-407 en esta etapa de procesamiento es directamente 

proporcional a la velocidad de enfriamiento. Ahora bien, la deformación a alta 

temperatura promueve cambios morfológicos en la fase α, transformándola de 

puramente laminar a curvada, y posteriormente a globular si la temperatura a la 

cual se efectúa la deformación es lo suficientemente alta. 

El efecto de la magnitud de la deformación en la resistencia mecánica fue 

moderado, favoreciendo a las muestras deformadas a un 80% de reducción de 

altura, principalmente en los ensayos realizados a baja temperatura (Figura 56), 

mientras que a mayor temperatura (Figura 59), la influencia de la magnitud de la 

deformación fue mínima. Este hallazgo sugiere que a medida que la temperatura 

de deformación se incrementa, el endurecimiento por deformación pierde 

efectividad como consecuencia de la recuperación dinámica, como se observó 

en los ensayos de compresión en maquina universal en este rango de 

temperatura (véase nuevamente la Figura 36, Figura 37, y Figura 38); mientras 

que a temperaturas inferiores predomina el endurecimiento por deformación. 

Finalmente, el medio de enfriamiento utilizado en el solubilizado posterior 

a la deformación en caliente promueve cambios en la morfología de la fase α de 

la misma manera que en el recocido-β; esto es, el espesor de las láminas de α 

es inversamente proporcional a la velocidad de enfriamiento, como se observó 

en la Tabla 8, con la diferencia de que el solubilizado se efectúa a una 

temperatura inferior a la Tβt; por lo tanto, la fase α no se transforma en su totalidad 

a la fase β, y no se presenta un crecimiento de grano considerable, de tal manera 

que el resultado final es una microestructura bimodal, compuesta por granos de 

α globular/laminar en una matriz de fase β transformada.  
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CONCLUSIONES Y RECOMENDACIONES 

 

El estudio de los esfuerzos de flujo para la aleación Ti-407, la cual fue 

deformada en compresión uniaxial en el rango de 750 °C – 910 °C, partiendo de 

tres microestructuras iniciales obtenidas por medio de un recocido beta a 940 °C 

por una hora y enfriando en agua, aire y en el horno, respectivamente, así como 

su evolución microestructural y su correspondiente respuesta mecánica a 

temperatura ambiente fueron determinados. Las conclusiones se enuncian a 

continuación: 

• La resistencia a la cedencia y la ductilidad a temperatura ambiente pueden 

ser moduladas en función de la microestructura inicial y su interacción con 

el procesamiento termo mecánico, en el cual las láminas iniciales de alfa 

recristalizan dinámicamente a T < Tβt y su morfología se vuelve más 

globular conforme T se acerca a Tβt y la magnitud de la deformación se 

incrementa. 

 

• El comportamiento de los esfuerzos de flujo reveló dos regímenes 

dependientes de la temperatura, basados en la forma de las curvas 

esfuerzo-deformación verdaderos: 

 

1) El régimen de baja temperatura (750 °C – 815 °C) mostró un 

esfuerzo máximo a ε < 0.1, como resultado del endurecimiento por 

deformación, seguido de una etapa de ablandamiento, 

caracterizada por cambios morfológicos en la fase alfa 

(doblamiento, y luego globularización), así como localización de la 

deformación, y finalmente un ligero incremento en el esfuerzo de 
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flujo, como resultado de la intensificación de fuerzas de fricción 

entre el espécimen y los dados de la máquina universal. 

 

2) El régimen de alta temperatura (T > 830 °C), en el cual el 

esfuerzo de flujo permaneció prácticamente sin cambios al alcanzar 

el esfuerzo máximo, indicando una continua competencia entre el 

endurecimiento por deformación y la recuperación dinámica de los 

granos de beta. 

 

• La resistencia a la cedencia en compresión, la cual mostró ser 

inversamente proporcional a la temperatura, reveló una marcada 

dependencia de la microestructura inicial, como se describe a 

continuación: 

 

o Los especímenes enfriados en el horno presentaron valores más 

bajos consistentemente en todas las temperaturas de ensayo, 

hasta aproximadamente 850 °C, donde todas las microestructuras 

convergieron a un esfuerzo de cedencia de 14 MPa. Este 

comportamiento se atribuye al mayor espesor de láminas de alfa de 

los especímenes enfriados en horno (1.7 ± 0.8 µm) en comparación 

con las muestras enfriadas en aire y en agua (0.6 ± 0.3 µm, y 0.5 ± 

0.2 µm, respectivamente), dado que hay menos ligamentos de beta 

entre las láminas de alfa por unidad de área que eviten el 

movimiento de dislocaciones. 

 

o Las muestras enfriadas en aire y en agua mostraron un 

comportamiento equivalente entre ellas, dado que el espesor de las 

láminas de alfa es muy similar. 

 

• La fracción de fase alfa con morfología globular incrementó con la 

temperatura, alcanzando un máximo de 15 – 16% en el rango de 815 – 
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830 °C, justo por debajo de la temperatura beta transus, mientras que por 

debajo de 815 °C, la fase alfa se encontró predominantemente elongada, 

indicando que la magnitud de la deformación por sí misma no es suficiente 

para promover la globularización de la fase alfa, sino que se requiere 

alcanzar un umbral de temperatura lo suficientemente alto, sin exceder la 

Tβt. 

Con base en las conclusiones antes mencionadas y considerando las 

limitaciones de los experimentos realizados, se presentan las siguientes 

recomendaciones para futuras investigaciones: 

• Evaluar el efecto de la velocidad de deformación en la evolución 

microestructural. 

 

• Determinar el efecto de la textura del material antes y después de la 

deformación en caliente, utilizando la técnica de difracción de electrones 

retro dispersados (EBSD, por sus siglas en inglés). 

 

• Construir curvas de enfriamiento continuo para definir con precisión, el 

efecto de la velocidad de enfriamiento en la formación de la fase alfa a 

partir de la fase beta presente a altas temperaturas (T > Tβt).  
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