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RESUMEN

En el presente trabajo se estudio la influencia de la microestructura inicial
y la temperatura en el esfuerzo de flujo y en la evoluciéon microestructural de la
aleacion de titanio TIMETAL®407 (Ti-407), la cual es utilizada en la fabricacion
de componentes de motores de aviacion, especialmente en aquellos en los que
se requiere una alta absorcion de energia en impactos, asi como alta resistencia

a la fatiga de altos ciclos.

El objetivo principal consistio en elucidar el efecto de la temperatura y la
magnitud de la deformacién en la morfologia y distribucién de las fases alfa y beta
resultantes, partiendo de microestructuras predeterminadas; para optimizar su
procesamiento termomecanico y obtener un balance 6ptimo de resistencia a la

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

Se realizaron ensayos de compresion en una maquina universal y
posteriormente en una prensa hidraulica 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

morfologias de la fase alfa.

Se encontré que tanto los esfuerzos de flujo, como la resistencia a la
cedencia y la ductilidad a temperatura ambiente pueden ser moduladas en
funcién de la microestructura inicial y su interaccion con el procesamiento
termomecanico, en el cual las laminas iniciales de alfa se vuelven globulares a
medida que la temperatura se acerca a la beta transus (Tft), y la magnitud de

deformacion se incrementa.



CAPITULO I. INTRODUCCION

Las aleaciones de titanio son ampliamente utilizadas en la industria
aeroespacial debido a su alta resistencia a la tensién aun a altas temperaturas,
en un rango aproximado de 538°C — 595°C (1000°F a 1100°F), dependiendo de
su composicion quimica [1]. Ademas, poseen una excepcional resistencia a la

corrosion y baja densidad.

Por otra parte, las desventajas de estas aleaciones radican en su pobre
resistencia a la oxidacion 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

mas costoso que el maquinado de aluminio [2].

En este sentido, se han disefiado 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 aleacion Ti-407, cuyo nombre comercial es TIMETAL®407, se
desarroll6 recientemente como un sustituto de la aleacion de titanio mas utilizada
(Ti 6AI-4V) para ciertas aplicaciones que demandan una alta absorcion de

energia en impactos y resistencia a la tensibn moderada.

El principal beneficio de incorporar la aleacion Ti-407 en motores de
aviacion es la reduccién en el costo de manufactura con respecto a la Ti 6Al-4V,
debido a su mayor ductilidad durante el proceso de forja a mas bajas
temperaturas, y a su facilidad de maquinado [3].

Como se explicard a mayor profundidad en el Capitulo Il, 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 atomos puede describirse en términos de una celda
cubica centrada en el cuerpo (bcc); y en la fase alfa los atomos se encuentran

ordenados siguiendo una secuencia de apilamiento tipo hexagonal compacto
(hcp).

La estructura cubica () se encuentra solo a altas temperaturas, a menos
que el titanio sea aleado con otros elementos para mantener la estructura cubica

a bajas temperaturas.

De este modo, la microestructura de las aleaciones de titanio se describe
principalmente en términos del tamafio de cristal y de la distribucion de las fases
alfa y beta. Considerando que una microestructura pudiera estar compuesta por
cristales de menor o mayor tamario, la morfologia 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 termomecanicos, los cuales se caracterizan por una
combinacion 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 laminas inversamente

proporcional a la velocidad de enfriamiento.

Por su parte, las microestructuras equiaxiales son el resultado de un
proceso de recristalizaciéon; por lo tanto, la aleaciébn primeramente debe ser
altamente deformada en el campo bifasico de alfa + beta (a+p) para introducir

suficiente trabajo mecanico 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 propagacion de grietas por fatiga.
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En cuanto a la evolucién microestructural de la aleacion Ti-407 (4V-0.7Al-
0.08Fe-0.2Si, en porcentaje en peso), se ha estudiado el efecto de la magnitud
de la deformacién en caliente y la temperatura de deformacion en el contenido
de la fase alfa con morfologia equiaxial después de someter el material
deformado a un recocido de 820°C por 8 horas. Se encontrd que el contenido de
alfa equiaxial se incrementa conforme la temperatura de deformacioén desciende

y el porcentaje de deformacion es incrementado [5].

Asimismo, se realizé una comparacion del comportamiento a tensién y a
compresion a temperatura ambiente de la aleacion Ti-407 en comparacion con la
Ti 6Al-4V para caracterizar macroscépicamente el comportamiento mecénico, asi
como la evolucién de la textura del material por medio de la técnica de difraccion
de electrones retro dispersados (EBSD, por sus siglas en inglés) [6]. Estos
ensayos mecanicos a temperatura ambiente dejaron en evidencia la diferencia

en ductilidad entre ambas aleaciones.

Los trabajos antes citados evidencian la ventaja en ductilidad de la
aleaciéon Ti-407 con respecto a la Ti 6Al-4V; sin embargo, a la fecha no se ha
reportado con precision la relacién entre la microestructura inicial, su evolucién
durante el procesamiento termomecanico, y el efecto en la resistencia a la
cedencia y en la ductilidad a temperatura ambiente, siempre con el objetivo de

obtener un balance 6éptimo en estas dos propiedades mecanicas.
1.1 Hipotesis

Es posible modular la resistencia a la cedencia y la ductilidad a
temperatura ambiente de la aleacion Ti-407 en funcion de la morfologia y
distribucion de las fases alfa y beta, que, a su vez, pueden ser influenciadas por

la microestructura inicial previa al procesamiento termomecanico.

1.2 Objetivo General

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

morfologia y distribucion de las fases alfa y beta resultantes, partiendo de
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microestructuras predeterminadas; para optimizar su procesamiento
termomecanico y obtener un balance Optimo de resistencia a la cedencia y

ductilidad a temperatura ambiente en la aleacion Ti-407.
1.3 Objetivos Especificos

A continuacion, se menciona cada uno de los objetivos especificos que

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

e Determinar experimentalmente la temperatura beta transus (Tg) para la
colada utilizada, ya que esta temperatura constituye la base para la
seleccion de temperaturas para los ensayos de compresion.

e Promover la formacién de tres microestructuras iniciales aplicando un
recocido beta (T>Tp) y enfriando a distintas velocidades tipicas de la
industria aeroespacial para esta aplicacion.

e Caracterizar la microestructura, dureza y propiedades de tension a
temperatura ambiente en la condicién 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 mecénicas.

e Determinar los esfuerzos de flujo en compresion a alta temperatura en
funcidbn de la microestructura inicial y de la temperatura de
deformacion.

e Caracterizar la microestructura resultante de la compresion en caliente;
de este modo, se analizara la evolucion a partir de la microestructura
inicial.

e Disefiar probetas de compresion escala industrial de las cuales se
puedan obtener especimenes para ensayos de tension a temperatura
ambiente.

e Deformar por compresion en caliente en prensa industrial a T<Tg; tratar
térmicamente de acuerdo a requerimientos de la industria

aeroespacial, y maquinar especimenes para ensayos de tension a
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temperatura ambiente para evaluar la evolucion en propiedades
mecanicas con respecto a la condicion previa a la deformacion.

Correlacionar la microestructura resultante de la deformacion en
caliente con las propiedades de tension a temperatura ambiente para
elucidar la interaccién entre la microestructura inicial y los parametros
de procesamiento termomecéanico en las propiedades mecéanicas de

tension a temperatura ambiente.
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CAPITULO II. ALEACIONES DE TITANIO

2.1 Generalidades sobre el titanio

El titanio es clasificado como un metal no ferroso y ligero. Los metales
varian sustancialmente en densidad; siendo el litio el metal mas ligero con 0.5 g
cm3, mientras que el osmio y el iridio son los metales mas pesados con una
densidad de 22.5 g cm3. El punto de separacion entre metales ligeros y pesados
es de 5 g cm™3. Por lo tanto, el titanio con densidad de 4.51 g cm™ es el mas

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 quimico, generacion de energia eléctrica,
transporte, medicina, asi como en equipo marino y deportivo debido a sus
caracteristicas, entre las cuales destacan las siguientes:

e La densidad del titanio es solo el 60% del acero o las superaleaciones
base niquel.

e La resistencia a la tensién de las aleaciones de titanio supera a la
resistencia mecanica de la mayoria de los aceros austeniticos.

e Las aleaciones comerciales de titanio son utiles a temperaturas tan altas
como 538°C - 595°C (1000°F a 1100°F), dependiendo de su composicion
quimica.

e 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 fabricacion de componentes para motores de
aviacion.
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e Posee una excepcional resistencia a la corrosion, comunmente
excediendo la resistencia a la corrosion de los aceros inoxidables en la
mayoria de los ambientes, y tiene una remarcable resistencia a la
corrosion en el cuerpo humano.

e EI| titanio se puede forjar en caliente por medio de técnicas
convencionales, como forja abierta, forja cerrada, extrusién y rolado de
anillos.

e Se puede fabricar por fundicion; cominmente por el método de la cera

perdida.

En cuanto a abundancia en la corteza terrestre, el titanio es el cuarto metal
estructural mas 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 (FeTiOs), o rutilo (TiO2). Es importante resaltar que la obtencién de titanio
primario es un proceso costoso, debido principalmente a dos factores: 1) el titanio
tiene una alta afinidad por el oxigeno [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 extraccién son complejos e involucran una serie de operaciones
altamente demandantes de energia, especialmente para el calentamiento a
elevadas temperaturas [9]. Debido a lo anterior, obtener el metal y procesarlo lo

vuelve significativamente mas costoso que otros metales.
2.2 Metalurgia del titanio

El titanio presenta dos estructuras cristalinas elementales: en una, los
atomos estan dispuestos en un arreglo cubico centrado en el cuerpo (bcc);
mientras que en la otra los atomos forman un arreglo hexagonal compacto (hcp).
La estructura cubica se encuentra solo a altas temperaturas, a menos que el
titanio sea aleado con otros elementos para mantener la estructura cubica a
temperaturas inferiores. Estas dos estructuras cristalinas se conocen

comunmente como beta (bcc) y alfa (hcp), respectivamente.
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A la transformacion completa de una estructura cristalina a otra distinta se
le llama transformacion alotrépica y la temperatura a la cual ocurre esta
transformacion se le conoce como la temperatura transus. La temperatura beta
transus (TBt); 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 transformacion alotrépica es de gran importancia dado que
constituyen la base de una gran variedad de microestructuras y propiedades
mecanicas en las aleaciones de titanio. Tanto la facilidad para que ocurra la
deformacion plastica como la velocidad de difusion estan asociadas con la

estructura cristalina.

La microestructura de las aleaciones de titanio se describe principalmente
en términos del tamafio de cristal y de la distribucién de las fases alfa y beta. De
tal manera que una microestructura pudiera estar compuesta por cristales de
menor 0 mayor tamafo; y la morfologia de las fases alfa y beta pudiera ser

laminar o globular (equiaxial).

Los distintos tipos de microestructuras son generados a partir de
procesamientos termomecdanicos, los cuales se caracterizan por una
combinacion 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 laminas inversamente

proporcional a la velocidad de enfriamiento (véase la Figura 1).
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Figura 1. Variacion del espesor de las laminas de alfa y beta en funcion de la
velocidad de enfriamiento [10].

Por su parte, las microestructuras equiaxiales son el resultado de un
proceso de recristalizaciéon; por lo tanto, la aleaciébn primeramente debe ser
altamente deformada a una temperatura en el rango bifasico de a+p para
introducir suficiente trabajo mecanico en el material. La magnitud de la
deformacion requerida para que ocurra el fenémeno de recristalizacion esta en
funcién de la aleacién particular, la microestructura previa a la deformacion, la
temperatura, y la velocidad de deformacién [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

propagacion de grietas por fatiga.

La presencia de la fase alfa hexagonal causa una anisotropia distintiva en
el comportamiento mecanico del titanio alfa, de tal manera que el médulo elastico
de monocristales de titanio cominmente oscila en los 145 GPa para una carga
normal al plano basal, y inicamente 100 GPa en el caso de una carga aplicada

en direccion paralela a este plano.

Con respecto a la facilidad para deformar plasticamente un metal en

funcién de la estructura cristalina, esta se incrementa desde la hexagonal
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compacta (hcp), a la cubica centrada en el cuerpo (bcc), hasta la cubica centrada
en las caras (fcc), lo cual depende fundamentalmente del nimero de sistemas de

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

El nimero de sistemas de deslizamiento se determina por la cantidad de
planos de deslizamiento multiplicado por el numero de direcciones de
deslizamiento. Estos planos y direcciones de atomos altamente empaquetados

son energéticamente mas favorables para la deformacion plastica.

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 plastica de la fase alfa hexagonal
comparada con la fase beta cubica. Una de las dificultades para identificar los
mecanismos de deformacion en titanio puro y sus aleaciones esta relacionada

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

Tabla 1. Pardmetros caracteristicos de los tipos de estructuras metalicas

Planos de deslizamiento/

. . Sistemas de
Direcciones de

Tipo de Atomos por = Niamero de Factor de ) N deslizamiento Densidad

o _ i deslizamiento

estructura celda unitaria coordinacion empaquetamiento por celda planar

unitaria
indices namero

{0001} 1

hcp 6 12 74% 1x3=3 ~91%
3
{110} 6

bce 2 8 68% 6x2=12 ~83%
(111) 2
{111} 4

fcc 4 12 74% 4x3=12 =91%
(110) 3

Dado que los &tomos estan densamente empaquetados en el titanio a
(hcp), la difusion es considerablemente menor que en el titanio B. El coeficiente
de difusion del titanio alfa es por lo menos un orden de magnitud inferior que el

del titanio beta (Da-1i ® 102° m?/s, Dp-1i ® 10" m?/s), debido a que la energia de
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activacion es mayor para los atomos que difunden a través de estructuras

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

Lo anterior implica que por debajo de la temperatura B-transus, los
procesos de difusion dependientes del tiempo y la temperatura son
sustancialmente mas lentos. Por lo tanto, el enfriamiento rapido promueve la
formacién 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 aleacion Ti 6-2-4-2. En aleaciones a+3, como la Ti 6Al-4V,
el vanadio que se concentra en las fronteras de grano juega un rol importante en

la formacion de este tipo de estructura [13].

Cabe mencionar que la tasa a la cual los atomos, iones o particulas
difunden en un material se obtiene por medio de la Ley de Fick, la cual explica el

flujo neto de &tomos (J) como se indica a continuacion:

D dc
dx

J=

Donde, J es el flujo de atomos, D es el coeficiente de difusion (cm?/s), y dc / dx

es el gradiente de concentracién [14].
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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 transformacion sin difusion, dando como resultado una
microestructura martensitica acicular (véase la Figura 3). Esta transformacion
martensitica no causa fragilizacion; sin embargo, la resistencia mecanica se

incrementa en comparacion con la fase alfa laminar.

La microestructura martensitica también se caracteriza por una estructura
en forma de tejido entrecruzado y morfologia de aguja debido a su proceso de
nucleacion no-difusional. La martensita puede descomponerse posteriormente
en martensita ortorrombica (a”), la cual se caracteriza por tener buena
deformabilidad [4].

Figura 3. Microestructura martensitica de la aleacion Ti-6Al-2Mo-2Cr obtenida
enfriando desde 1050°C a una tasa de 48°C/s [16].

2.3 Clasificacion de las aleaciones de titanio

Dependiendo de su influencia en la temperatura B-transus, los elementos
de aleacion se clasifican como estabilizadores de alfa, estabilizadores de beta, o
neutrales. Los estabilizadores de alfa extienden el campo de la fase alfa a

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

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

El titanio tiene la dltima capa incompleta en su configuracion electronica,
lo cual permite la formacion de soluciones sélidas con elementos sustitucionales
con factor de tamafo dentro de +/-20% [17]. Elementos como el carbono, el

oxigeno y el nitrégeno se constituyen como intersticiales.

La estabilizacion de las fases alfa o beta depende del numero de
electrones por atomo del elemento de aleacion. Los elementos con una
proporcion de electrones por &tomo menor a 4, estabilizan la fase alfa; por otro
lado, los elementos con proporcion mayor a 4 estabilizan la fase beta. Finalmente,

los elementos con factor electron/atomo de 4 son neutrales.

De entre los estabilizadores de la fase alfa, el aluminio es el elemento
guimico mas importante de las aleaciones de titanio comerciales; su contenido
esta limitado a un 7% en peso para evitar la precipitacion de compuestos inter-
metélicos, como el y-TiAl, el cual confiere una pobre ductilidad y tenacidad a la
fractura [18]. Los elementos intersticiales oxigeno, nitrdgeno y carbono también
pertenecen a esta categoria. Ademas de extender la fase alfa a temperaturas

mayores, los estabilizadores de alfa extienden el campo bifasico a+p.

Por su parte, los estabilizadores de la fase beta se subdividen en
elementos B-isomorfos y B-eutécticos. De estos dos, los elementos B-isomorfos,
por ejemplo: molibdeno, vanadio y tantalio son los mas importantes debido a su

alta solubilidad en el titanio.

Por otro lado, aun pequefias cantidades de elementos B-eutécticos, por
ejemplo: hierro, manganeso, cromo, cobalto, niquel, cobre, silicio e hidrogeno,
pueden llevar a la formacion de compuestos inter metalicos de bajo punto de
fusion. El estafio y el zirconio se consideran elementos neutrales, ya que
practicamente no tienen una influencia en la frontera de fases a/p. Con respecto
a la resistencia mecanica, no son neutrales ya que endurecen principalmente a

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

clasifican generalmente como aleaciones a, a+f y aleaciones 3.
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 comparacion con otras

familias de aleaciones de titanio.

Dado que existe una limitada transformaciéon de fase en condiciones
normales de tratamiento térmico; es decir, la fase alfa se mantiene practicamente
al 100%, estas aleaciones no suelen endurecerse por medio de tratamiento

térmico.

Los cambios microestructurales en las aleaciones alfa ocurren por medio
de la recristalizacion durante la deformaciébn en caliente y el recocido
subsecuente. Los esfuerzos residuales introducidos en la deformacion en frio 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 mas cerrados que en las
aleaciones de la familia alfa + beta o beta, particularmente a temperaturas por
debajo de la TRt, lo cual se traduce en una menor magnitud de deformacion y

mayor numero 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 Tpt.
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Las aleaciones pertenecientes a este grupo estan 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
aplicacion de las aleaciones beta es su excelente ductilidad.

En forma de laminas, la mayoria de las aleaciones beta pueden ser
conformadas en frio con menor dificultad que las aleaciones alfa-beta o las alfa.
Las aleaciones beta son metaestables, lo cual significa que la deformacion en frio
o el calentamiento a determinada temperatura puede causar la transformacion
parcial de beta a la fase alfa, por o que no son apropiadas para aplicaciones de

alta temperatura sin ser primeramente estabilizadas o envejecidas.

En la condicion de solubilizado en la que se tiene practicamente 100% fase
beta retenida, las aleaciones beta presentan alta ductilidad y tenacidad y
relativamente baja resistencia mecanica. Por ejemplo, la aleacion Ti-17 puede
retener la totalidad de la fase beta en un estado metaestable si se templa
rapidamente. Para velocidades de enfriamiento inferiores, la fraccion volumétrica,
morfologia y distribucién 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 continuacion:

e Mayor densidad
e Menor resistencia a la termofluencia

e Menor ductilidad en la condicion de envejecido.
2.3.3 Aleaciones alfa + beta

Estas aleaciones surgen al introducir tanto elementos de aleacion que
favorecen la formacion de la fase alfa como de la fase beta. Por lo general
contienen uno 0 mas estabilizadores de alfa; por ejemplo, aluminio, mas

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
transformacion 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 Tpt.

La cantidad especifica de beta disponible para la transformacion 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 parametros del procesamiento
termomecanico. Cabe mencionar que la fase beta formada a altas temperaturas
y transformada a alfa, ya sea laminar o martensitica (a’) 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
mecanicas de las aleaciones de titanio, y ésta se describe principalmente por la

morfologia y la distribucion de las fases alfa y beta.

En cuanto a la morfologia, es posible obtener microestructuras laminares
modulando la velocidad de enfriamiento desde el campo de la fase beta, asi como
microestructuras globulares (también conocidas como equiaxiales), resultantes
de un mecanismo de recristalizacion inducido via procesamientos termo
mecanicos, los cuales se caracterizan por una combinacién de calentamientos
determinadas temperaturas, deformaciones de cierta magnitud y enfriamientos

controlados.

Un punto importante para el procesamiento termomecanico es la
temperatura beta transus, T, dado que separa el campo monofasico de la fase
B, del campo bifasico a+B. Existen distintos métodos para obtener

experimentalmente la temperatura beta transus, entre ellos:
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Preparacion metalogréafica. Este método consiste en calentar el material a
distintas temperaturas y templar de forma subita, para a continuacion
preparar metalograficamente y finalmente evaluar la cantidad de alfa
primaria obtenida.

Andlisis dilatométrico. Se utilizan especimenes cilindricos, tipicamente con
diametro 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 transformacion a la
fase beta. El inicio y el fin de la transformacién puede identificarse por
medio de cambios apreciables en la pendiente de la curva dilatacién vs
temperatura, tal y como se puede observar en la Figura 4 para una
aleacion Ti-6Al-4V ELI. Durante el enfriamiento, el volumen de la aleacion
se contrae como resultado de un decremento en el volumen de la

estructura cristalina cuando la fase beta se transforma a alfa [20].
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Figura 4. Obtencion de beta transus por medio de dilatometria para una

aleacion Ti-6Al-4V ELI [21].
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e Analisis térmico diferencial (DTA, por sus siglas en inglés). Por medio de
esta técnica de caracterizacion, es posible determinar el inicio y el fin de

la transformacion, ya sea endotérmica o exotérmica.

e Propiedades mecanicas. Debido a los cambios microestructurales que
ocurren a alta temperatura, es posible obtener una respuesta en
propiedades mecanicas, tipicamente micro dureza y tension, conforme la

fase alfa se transforma en beta, hasta alcanzar la Tf:.

e Difraccion 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 transformacion a la fase beta, es factible
identificar la TRt realizando un barrido de temperatura y obteniendo
patrones de difraccion para cada intervalo de temperatura; de este modo
se observa una disminucion progresiva de la estructura hcp hasta que el

material se compone Unicamente de fase beta (bcc).

Como se ha mencionado anteriormente, las microestructuras laminares
son el resultado del enfriamiento desde temperaturas por encima de Tpt. Una vez
qgue la temperatura desciende por debajo de T(: la fase alfa nuclea en las
fronteras de grano a partir de los planos (110) de beta y luego crece como laminas

dentro del grano beta previo.

A la fase alfa que se forma durante el enfriamiento desde una temperatura
superior a la TPt se le conoce como alfa primaria [22]. Dependiendo de la
velocidad de enfriamiento, estas laminas pueden ser finas o gruesas. Un
enfriamiento lento desde el campo de beta resulta en microestructuras puramente
laminares, siendo cada vez mas gruesas a medida que la velocidad de
enfriamiento disminuye. Por otro lado, los enfriamientos rapidos como el temple
en agua promueven la transformacion martensitica, lo cual resulta en una

microestructura muy fina con morfologia acicular.

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

distorsion en la estructura cristalina acompafiada de un marcado incremento en
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la dureza y la resistencia mecanica, el efecto endurecedor de la transformacion

martensitica observado en las aleaciones de titanio es mas bien moderado.

La temperatura de inicio de la transformacion martensitica (MS, por sus
siglas en inglés), varia dependiendo de la microestructura inicial. A bajas
temperaturas, la fraccion volumétrica de la fase beta decrece y ya no se

transforma a martensita a temperaturas por debajo de MS.

Los parametros mas importantes para una estructura predominantemente
laminar con referencia al desarrollo de propiedades mecanicas son: el tamafio de
grano beta, tamafio de las colonias de alfa laminar, espesor de las laminas de

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

Tabla 2. Influencia de la microestructura en distintas propiedades de las
aleaciones de titanio. El simbolo “+” indica una contribucién positiva a la

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

Fino Grueso Propledad “mine Equiain
+ - Resistencia mecanica - +
+ - Ductilidad - +
- + Tenacidad a la fractura + -
+ - Resistencia a la nucleacién de grietas por fatiga - +
- + Resistencia a la propagacion de grietas por fatiga + -
- + Resistencia a la termofluencia + -

En contraste con las microestructuras laminares, las globulares
(equiaxiales), son el resultado de la recristalizaciéon. Por lo tanto, la aleacién
primeramente debe ser altamente deformada en el campo bifasico de a+f para
introducir suficiente trabajo mecanico en el material. Durante el calentamiento
subsecuente a temperaturas en el campo bifasico, se genera una microestructura
equiaxial recristalizada, y comunmente la temperatura de calentamiento
determina la fraccién volumétrica de la fase alfa, cuyo tamafio esta en funcién de

la magnitud y velocidad de la deformacion (ver Figura 5).
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(@) (b)

Figura 5. Imagenes de microscopia electronica de barrido de muestras con
grano ultrafino de aleacion Ti-6Al-4V deformadas a 955°C, 104 s a
deformaciones verdaderas de (a) 0, (b) 0.5, y (c) 1.4 [24].

Las microestructuras bimodales se pueden considerar como una
combinacion de microestructuras laminares y equiaxiales, y se obtienen por
medio del calentamiento en el campo bifasico o+ de la aleacion 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 relacién a la aportacién de las fases alfa y beta a las propiedades
mecanicas, por lo general las microestructuras con tamafio de grano fino (alfa o
beta) incrementan la resistencia a la tensién y la ductilidad; ademas de que
retardan la nucleacion de grietas. Por otro lado, las microestructuras con tamafio
de grano grueso son mas resistentes a la termofluencia y al crecimiento de grietas

por fatiga.

En la Figura 6 se observa la relacion entre la temperatura de ensayo de
compresion uniaxial y los esfuerzos de flujo para una aleacion IMI834, cuya
temperatura beta transus es de 1045°C, y se puede apreciar una etapa de
endurecimiento por deformacion hasta el esfuerzo maximo a una magnitud de

deformacion entre 0.1y 0.2, seguida de ablandamiento.

El estado estacionario se alcanzé rapidamente a altas temperaturas y fue
aproximadamente 15-20% menor que los valores maximos arriba de 1025°C. En
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las temperaturas en el rango de beta, la dependencia del esfuerzo maximo con

la temperatura es relativamente baja en comparacion con las temperaturas mas

bajas en el rango bifasico alfatbeta, lo cual se atribuye al incremento de la

fraccion 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

propagacion de grietas por fatiga. Dado que las microestructuras bimodales

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

perfil de propiedades balanceado.
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Figura 6. Curvas esfuerzo-deformacion de la aleacion IMI834 a una velocidad

de deformacioén de 1 s [25].

2.5 Influencia del procesamiento en la microestructura

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

alcanzada unicamente si se efectia un proceso termomecanico disefiado para

cumplir los requerimientos impuestos para una aplicacién determinada.
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Para la fabricacion 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 vacio.

Los lingotes cilindricos 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 fundicion

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 bifasico de a+f, y
forjado en el rango de la fase beta. La Figura 7 muestra esquematicamente las

diferencias entre ambos tipos de procesamiento.

Deformacion

v

2

Deformacion

Temple en Agua
Aire Forzado

Aire Quieto Aire Quieto

Temperatura

Forjado en 8 Forjado en a + 8

Tiempo

Figura 7. Diagrama esquematico del procesamiento de aleaciones de titanio en
el rango beta y en el rango bifasico.

Durante el forjado en el campo a+f el material es calentado a una
temperatura de 30°C a 100°C por debajo de la temperatura beta transus (TBy). La
temperatura se selecciona lo suficientemente alta para que la pieza de trabajo
sea tan ductil como sea posible para obtener forjas sin grietas mientras se aplican

altas magnitudes de deformacién.
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Adicionalmente, el calentamiento de la pieza durante la deformacion tiene
gue ser considerado para evitar exceder la temperatura de beta transus como
resultado de algun sobrecalentamiento del material, especialmente porque el
crecimiento de grano de la fase beta es por lo menos un orden de magnitud mas
rapido 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].
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Figura 8. Tamafio 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 deformacion deben ser seleccionadas
cuidadosamente de tal manera que se promueva la evolucion microestructural
deseada; por ejemplo, la recristalizacion, que da como resultado una morfologia
equiaxial de la fase alfa. En este sentido, el refinamiento de los granos de alfa
ocurre incrementando la magnitud de la deformacion, por medio de la
recristalizacion dinamica. En la Figura 9 se puede observar la evolucion
microestructural de los granos de alfa para una aleacion Ti-6Al-4V sometida a

compresion en caliente.
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Granos

recristalizados  #8

Figura 9. Microestructura de una muestra de Ti-6Al-4V deformada en
compresion a 930°C, (a) antes de la deformacion, (b) y (c) deformadas a 0.1 s
hasta una magnitud de deformacion de 0.2 y 1, respectivamente [27].

Las aleaciones de titanio que se procesan en el campo de la fase beta son
mas sensibles a las condiciones de deformacion. ElI 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 transformacién de beta a alfa.

En esta etapa, el tiempo en el horno es de crucial importancia dado que a
estas temperaturas tan elevadas comiunmente se presenta crecimiento de grano
y enriquecimiento de hidrégeno, dado que la alta solubilidad y rapida difusion de
hidrogeno 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 sélo cuatro sitios tetraédricos y dos intersticios
octaédricos [28].

Para generar una microestructura constituida por finos granos beta, se
requiere de recristalizacion dinamica, la cual tiene lugar durante la deformacion
en caliente en materiales con baja a media energia de falla de apilamiento. El
titanio y sus aleaciones generalmente se consideran como materiales con alta
energia de falla de apilamiento, por lo cual se espera que sean reblandecidas por
recuperacion dinamica en lugar de recristalizacion dinamica. No obstante, la
recristalizacion dinamica en algunas aleaciones de titanio puede ser atribuida a

Su composicion, ya que su energia de falla de apilamiento puede ser reducida en
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comparacion con el titanio puro; por ejemplo, al agregar aluminio a las aleaciones

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

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

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

seleccionar una magnitud de deformacion suficiente y un enfriamiento controlado

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

los parametros de forjado en las aleaciones de titanio.

Tabla 3. Efecto de los parametros de forjado en las caracteristicas metallrgicas

de aleaciones de titanio durante su procesamiento termo-mecanico [4].

Parametros Efectos
Forjabilidad
Microestructura :

- Termperatura lefp 6)

- Tiempo en Horno

- Magnitud de la Deformacién

- Velocidad de la Deformacion

- Velocidad de Enfriamiento

Crecimiento de Grano (T>T)
Absorcién de Hidrégeno

Absorcion de Hidrégeno
Crecimiento de Grano

Forjabilidad
Microestructura (Recristalizacion,
Morfologia, Formacion de la fase alfa)

Forjabilidad

Incremento de Temperatura
durante la Deformacion
Recristalizacién

Morfologia y Distribucién de Fases
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2.5.1 Deformacioén en caliente de aleaciones de titanio

Las aleaciones de titanio suelen identificarse como dificiles de procesar,
dada la necesidad de trabajar en caliente estos materiales a temperaturas
relativamente bajas (tipicamente 0.65-0.75 de la temperatura de fusion), 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 mayoria de las aleaciones base titanio son altos e
incrementan considerablemente con decrementos sutiles en temperatura durante

los procesos de deformacion no-isotérmicos convencionales.

Por otro lado, la forjabilidad en caliente de un gran nimero de aleaciones
de titanio decrece rapidamente conforme la temperatura desciende; por lo tanto,
la ventana de procesamiento es relativamente pequefia en comparacion con

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

Los pardmetros mas relevantes en los procesos de deformacion en
caliente son: la temperatura y la magnitud y velocidad de la deformacion.
Ademas, las condiciones de friccion, temperatura de los herramentales, tiempos
de transferencia entre los hornos y las prensas/roladoras, asi 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 plasticamente, y por consiguiente

determinar las cargas necesarias para efectuar la deformacion.

Para la mayoria de los materiales, el esfuerzo de flujo por si mismo no es
suficiente para disefiar una ruta de procesamiento dado que no provee
informacion sobre la capacidad del material para ser deformado sin defectos, ni
describe su evolucién microestructural. Por tal motivo se definié un procedimiento
gue permite desarrollar mapas de procesamiento por medio de la evaluacion de
las curvas de flujo en combinacion con el analisis microestructural de

especimenes deformados en compresion uniaxial.
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Figura 10. Curvas de flujo expresadas en funcion 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 aleacion Ti-6-2-
4-2. Las lineas que delimitan el contorno especifican la eficiencia en la
introduccién de energia al material, lo cual indirectamente indica la tendencia del
material a recristalizar o a formar bandas de corte.
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Figura 11. Mapa de procesamiento para la aleacion Ti-6-2-4-2.
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En el ejemplo del Ti-6-2-4-2, la recristalizacion dinamica de la fase alfa se
observa a temperaturas entre 950 °C y 990 °C, a velocidades de deformacion
entre 1y 10 s*. A menores temperaturas (900-925 °C) y altas velocidades de
deformacion, se forman bandas de corte en areas con alta deformacion, lo cual

puede ocasionar la separacion del material.

De manera analoga para la aleacion 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 cuales son las condiciones de procesamiento en términos de
temperatura, magnitud y velocidad de deformacién que promueven cambios

microestructurales favorables o desfavorables.
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Figura 12. Mapa microestructural de mecanismos de deformacion [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 deformacion (< 10t s?). La
incompatibilidad entre el comportamiento de deformacion de las fases alfa y beta
en las fronteras de grano beta previas es la responsable de este agrietamiento
[31].

Ademés de la posibilidad de obtener esfuerzos de flujo por medio de
ensayos de compresion a alta temperatura, es factible identificar los mecanismos
gue operan durante la deformacion en caliente; por ejemplo, el endurecimiento
por deformacion, recuperacion o recristalizacion dinamicas, con base en la forma

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

La Figura 13 muestra las curvas esfuerzo - deformacion para un titanio
comercialmente puro sometido a compresion a alta temperatura (700- 900 °C. Se
observa una ligera caida en el esfuerzo de flujo a 900°C, indicando un
comportamiento asociado a la recristalizacién dinamica; mientras que a 700°C se

muestra endurecimiento por deformacién sin exhibir un punto maximo aparente.
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Figura 13. Curvas esfuerzo-deformacion para un titanio comercialmente puro a
una velocidad de deformacién 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 bifasico alfa + beta. A continuacion, se describen los principales
tratamientos térmicos de aleaciones de titanio, asi como su efecto en la

microestructura.

Recocido-B

Este tratamiento consiste en calentar la aleacion hasta una temperatura
en el campo de la fase B 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 formacion de la fase alfa gruesa en las
fronteras de grano. El proposito 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 (3, tanto la temperatura de recocido como el tiempo de

mantenimiento suelen minimizarse.

En general, el enfriamiento lento resulta en la formacion de laminas de alfa
intra granulares, asi como en las fronteras de los granos beta previos. El
incremento en la velocidad de enfriamiento promueve la formacién de placas de
alfa mas delgadas y cortas. Ademas, debido a la fuerza motriz de que se dispone
durante el enfriamiento rapido, las colonias de alfa no solo nuclean a partir de los
limites de grano B previos, sino que ademas nuclean a partir de las fronteras
presentes en las colonias de alfa, lo que genera finalmente una microestructura
con morfologia entrecruzada, conocida comunmente como de tejido de canasta
(basket weave, del inglés), o Widmanstétten. Las aleaciones de la familia a+f3
recocidas en el campo de la fase B por lo general desarrollan baja resistencia

mecanica, pero alta tenacidad a la fractura.

Recocido de recristalizacién (Recrystallization Annealing)

De forma similar al recocido-f3, este tratamiento es Gtil para incrementar la

tenacidad a la fractura. La aleacion usualmente es calentada hasta el extremo
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superior del campo bifasico a+f y se mantiene isotérmicamente por un
determinado tiempo, seguido de un enfriamiento en el horno. Las fases a y
resultantes tipicamente estan libres de dislocaciones. Este tratamiento promueve
una microestructura bimodal y ha ido remplazando al recocido-3 dado que ofrece
beneficios similares sin causar un crecimiento de los granos 8, por lo que la

ductilidad puede ser preservada.

La Figura 14 muestra la microestructura de una aleacion beta base Ti-Nb,
la cual fue sometida a una deformacion de rolado de 90% a 850°C vy
posteriormente se le aplico un recocido de recristalizacion a 900°C por 4 horas
cuyo resultado es una textura aleatoria, es decir, sin orientacion cristalografica

preferencial y granos equiaxiales.

superficie
superior

superficie
inferior

Figura 14. Mapa de difraccién de electrones retro dispersados (EBSD, por sus
siglas en inglés) de una aleacion base Ti-Nb con 90% de reduccion 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 propésito es
retener la microestructura obtenida mediante el conformado, la cual consiste en
mantener la presencia de la fase a elongada y particulas de fase B irregulares.
La temperatura maxima para el recocido depende de la estabilidad de la fase 3,
la cual cambia con la temperatura debido a variaciones en el contenido de

aluminio y vanadio.
Recocido duplex (Duplex-Annealing).

Es un tratamiento térmico que consiste en la aplicacion de dos recocidos:
el primero de ellos sirve para controlar la fraccidon y morfologia de la fase alfa,
mientras que el segundo recocido permite la precipitacion de la fase alfa
secundaria con morfologia 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 Aleacion Ti-407 (TIMETAL®407)

La aleacion Ti-407 forma parte de la familia de aleaciones de titanio a+f3,
y fue disefiada para sustituir a la aleacion Ti 6Al-4V en aplicaciones cuyo criterio
de disefio demande alta tenacidad a la fractura y gran desempefio a la fatiga de
altos ciclos (HCF, por sus siglas en inglés), en donde ha demostrado un mejor

desempefio en comparacion con la aleacion Ti-6Al-4V (véase la Figura 15).

La aplicacion mas relevante para la aleacion Ti-407 dentro de los motores
de aviacion, es en la carcasa frontal y en la carcasa del compresor [34]. Estas
caracteristicas de la aleacion Ti-407 se consiguen por medio de una combinacion

de alta ductilidad y resistencia mecanica moderada.

La Tabla 4 compara la composicién quimica de la aleacion Ti-407 con la
Ti 6Al-4V. Aunque la aleacion 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 disminucion en el contenido de aluminio [35].

41



700

© . \
& 650 e
2 600 N ¥
o \‘\ . '-\'_\‘-—»_

a ™~ t«“\\
g 550 2 E\\ ,
~(U \\.
g 500 g

N
R 450 \
= Ti-407 HCF Data
2 A0d 4— i
M * Ti-6-4 HCF Data
350
10000 100000 1000000 10000000 100000000

Numero de ciclos a la falla (N)

Figura 15. Comparacién del desempefio en fatiga de altos ciclos (HCF) entre las
aleaciones Ti-407 y Ti 6-4 [34]

Tabla 4. Composicién quimica de las aleaciones Ti-407 y Ti-6Al-4V

Aleacion Al \% Si Fe @]
Ti AI-4V 6 4 - 0.15 0.15
Ti-407 0.7 4 0.25 0.25 0.15

Actualmente, la aleacién Ti-407 se produce via fundicion por haz de
electrones (EBSM, por sus siglas en inglés) de tal manera que se obtiene un
lingote, el cual se procesa tipicamente por medio de una combinacion de forjado
en el rango de beta y en la region bifasica alfa + beta, y finalmente se trata
térmicamente cerca de 24°C por debajo de la TBt, enfriada en aire y envejecida
alrededor de 500°C [3].

Uno de los principales beneficios que ofrece la aleacion Ti-407, en
comparacion con la Ti-6Al-4V, es una mejora significativa en ductilidad, lo que
representa una mayor facilidad para ser manufacturada, asi como la posibilidad
de incrementar la velocidad de maquinado, al requerir menores fuerzas de

contacto.
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Con respecto al procesamiento termomecanico, su inferior esfuerzo de
flujo, mayor maleabilidad y mas amplia ventana de proceso de la aleacion 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 aleacion Ti-407 fue disefiada 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 reduccion 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 solucion sélida [5].

A pesar de que la aleacién Ti-407 tiene un contenido similar de
estabilizadores de la fase beta, su densidad es mayor en comparacion con la Ti-
6Al-4V, debido a su reduccion en el contenido de aluminio. Sin embargo, con un
apropiado disefio de componentes, la aleacion Ti-407 puede incorporarse como

una aleacioén alternativa de peso neutral [35].

Con respecto a la temperatura beta transus (TBt) de la aleacion Ti-407,
esto es, la temperatura a partir de la cual la aleaciéon se constituye Unicamente
por la fase beta, se espera que sea significativamente menor que la TR:de la Ti-
6Al-4V debido a la disminucién en el contenido de aluminio, el principal

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

En cuanto a su desempefio en servicio, debido a su relativa baja
resistencia mecanica, la aleacion 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 expansion
lateral, esto es, el incremento en el espesor de un espécimen como resultado de
una prueba de impacto [38], y mas del doble de energia de impacto absorbida en
comparacion con la Ti-6Al-4V [34]. En tension, la aleacion Ti-407 ha demostrado
una alta ductilidad (incremento de 60%), pero una reduccién en resistencia

mecanica (disminucion del 34% en esfuerzo ultimo), en comparacion con la Ti-
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6Al-4V. Finalmente, la combinacion de alta ductilidad y reduccién en resistencia
mecanica contribuyen a valores similares de tenacidad a la fractura en ambas

aleaciones [6].

Con respecto al comportamiento de la aleacién Ti-407 en compresion a
temperatura ambiente, se ha estudiado el efecto de la microestructura inicial en
la maquinabilidad de esta aleacion y de la Ti 6AI-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 investigacion
indican que el Ti 6Al-4V es capaz de distribuir una menor magnitud de la
deformacion que la Ti-407 antes de fracturarse; esto es, posee una menor
tenacidad a la fractura, y este comportamiento se presenté en cada una de las

velocidades de deformacion estudiadas.

(d)

Figura 16. Fotomicrografias de las muestras de compresion 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 aleacion Ti-407 (agua, aceite y aire), el enfriamiento en aceite incremento la
tenacidad a la fractura, dado que en esta condicién el material fue capaz de
deformarse en mayor magnitud previo a la fractura; por otro lado, el esfuerzo
maximo registrado fue superior para la Ti 6Al-4V que para la aleacion Ti-407,

como se observa en la Figura 17.
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Figura 17. Curvas de flujo obtenidas por medio de ensayos de compresion a
velocidades de deformacion de: (a) 0.1 s, (b) 1 s, y (c) 10 s [39].

De forma similar al estudio de compresion mencionado anteriormente, se
ha comparado la resistencia mecénica de las aleaciones Ti-407 y Ti 6-4 en
tension. Como se puede observar en la Figura 18, tanto la resistencia a la
cedencia como el esfuerzo ultimo aumentan conforme se incrementa la velocidad
de deformacién, mientras que la deformacién a la fractura disminuye. Por lo tanto,
la resistencia mecanica de ambos materiales incrementa con la velocidad de

deformacion a expensas de la ductilidad.
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El andlisis de la fractura en los especimenes de tension ensayados revelo
mayor ductilidad en la aleacion Ti-407 en comparaciéon con la Ti 6-4, lo cual se
atribuye a una mayor movilidad de dislocaciones debido a la disminucién en el
contenido de aluminio en el Ti-407, retrasando asi la iniciacion de las grietas y su
propagacion. EI mecanismo de inhibiciéon del movimiento de dislocaciones y de
la deformacion por maclado consiste en el reforzamiento por solucién soélida de

la red cristalina del titanio [40].

1200

1000 +

©
0- -
2 s00 |
®
=
% 600 + S
C \\\
Q i g
5 400 —— Ti64,0.1s
= ===~ Ti64,0.001 51
]
e | —— Ti407,0.1 s~
---- Ti407,0.001 s
0 . . : : -
0 0.05 0.1 0.15 0.2 0.25 0.3

Deformacion nominal

Figura 18. Curvas esfuerzo-deformacién para las aleaciones Ti-407 y Ti 6-4 en
tension uniaxial a distintas velocidades de deformacion [6].

La evolucion microestructural de la aleacion Ti-407 durante el
procesamiento termomecanico se ha estudiado para productos laminados
variando la temperatura de rolado, asi como la cantidad de pasos de laminacion
[5]. Se reporté que el contenido de fase alfa globular en la microestructura se
incrementa conforme desciende la temperatura y aumenta la magnitud de la

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

Lo anterior se debe a que la mayor energia de deformacién introducida
antes del recocido resultd en una mayor fuerza motriz para la formacion del alfa

primaria globular.
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Dado que la aleacion Ti-407 fue disefiada como un sustituto de menor
costo de manufactura que la Ti 6-4, la mayoria de los estudios se han enfocado
en comparar su desempefio en términos de la fatiga de altos ciclos, resistencia
mecanica y ductilidad en compresion y tension a temperatura ambiente; sin
embargo, estas propiedades mecanicas han sido evaluadas desde una

perspectiva de la aplicacion de la aleacion para su uso en servicio.

Por otro lado, desde el punto de vista de la manufactura no ha sido
reportada la interaccion entre la microestructura laminar, tipicamente presente en
las etapas iniciales de los procesos de conformado en caliente, con la
temperatura de deformacion, y sus efectos en el comportamiento de los

esfuerzos de flujo para la aleacién Ti-407.
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Figura 19. Variacion del contenido de alfa primaria en la condicion de recocido
(particulas claras en las fotomicrografias) [5].

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

de experimentos para comprobar la hipétesis planteada, con el fin de elucidar el
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efecto de la temperatura y la magnitud de la deformacion en la morfologia y
distribucion de las fases alfa y beta resultantes, partiendo de microestructuras
predeterminadas; para optimizar su procesamiento termomecanico y obtener un
balance 6ptimo de resistencia a la cedencia y ductilidad a temperatura ambiente
en la aleacion Ti-407. La metodologia experimental se describe detalladamente

en el Capitulo III.
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CAPITULO lll. METODOLOGIA EXPERIMENTAL

3.1 Introduccién

En el presente capitulo se describen los materiales utilizados, asi como los
procedimientos experimentales llevados a cabo para comprobar la hipotesis

planteada en este trabajo de investigacion.

La aleacidn Ti-407 fue proporcionada por la empresa FRISA Aerospace
en forma de un segmento de anillo rolado de 70 x 280 x 1200 milimetros (Figura
20), el cual fue procesado termo mecénicamente utilizando una temperatura de
forja por arriba de beta transus (T>Tft) al inicio del proceso, y posteriormente en
la regidn bifasica a+p al final de este (T<TP:). La composicidbn quimica del

segmento utilizado se muestra en la Tabla 5.

B s -1

Figura 20. Segmento de anillo rolado que fue utilizado para la realizacion de los
experimentos
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Tabla 5. Composicion quimica de la colada utilizada para la realizacion de los
experimentos con la aleacion Ti-407.

Fe V Si Al C (@) N Y H Ti

0.268 | 3.67 | 0.21 | 0.84 | 0.02 0.14 | 0.006 | <0.0005 | 17 ppm | 94.83

La temperatura de beta transus (Tgt) de la aleacion Ti-407 (la temperatura
a partir de la cual la microestructura del material es 100% fase beta), se obtuvo
experimentalmente utilizando la técnica de dilatometria, a partir de una geometria
cilindrica de 10 mm de diametro y 30 mm de longitud, la cual fue calentada en un
dilatobmetro vertical Linseis modelo L75 (Figura 21), a una tasa constante de 10

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

Figura 21. Dilatometro vertical utilizado para determinar la TB: de la aleacion Ti-
407.

A partir del segmento de anillo antes mencionado, se maquinaron
especimenes cilindricos para realizar ensayos de compresion uniaxial a alta
temperatura, dado que es el modo de deformacién dominante en el proceso de
forja [41], utilizando dos geometrias distintas, las cuales fueron identificadas
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como A y B, siendo sus dimensiones: 10 mm de diametro por 15 mm de altura
para la geometria tipo A; y 60 mm de diametro por 90 mm de altura para la
geometria B (véase la Figura 22); de manera que ambos tipos de geometrias
tuvieran la misma relacion longitud/diametro (1.5/1) para que los resultados sean

comparables entre si.

60 mm

10 mm 90 mm

15 mm

Geometria A Geometria B

Figura 22. Dimensiones de los especimenes identificados como geometrias “A”
y “B”.

Los cilindros con geometria tipo A se disefiaron con la finalidad de ser
ensayados en una maquina universal, y de este modo, obtener los esfuerzos de
flujo de la aleacion Ti-407 en funcién de la microestructura inicial, promovida
mediante enfriamientos a distintas velocidades, y de la temperatura de
deformacion. Una vez deformados los cilindros tipo A, se caracteriz6 su

microestructura resultante,

Por otro lado, los cilindros tipo B fueron disefiados con tales dimensiones
para que fuese posible deformarlos a escala industrial, mediante el uso de una

prensa hidraulica.

Dada la condicion del material utilizado para la fabricacion de los cilindros,
el cual fue procesado termo-mecanicamente en la empresa FRISA Aerospace,
se realizo un tratamiento térmico de recocido beta en los cilindros maquinados a

partir de las dos geometrias (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 (TP:), para, de este modo, restablecer la
microestructura a una condicion muy cercana a aquella en la que se recibe

tipicamente una barra de aleacion Ti-407 para ser forjada.

El recocido beta se realiz6 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 formacion 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 geometria “B”, tratados térmicamente a T>TRty
enfriados en aire (izquierda), agua (centro) y horno (derecha), y segmentos
tratados de la misma manera para su subsecuente caracterizacion mecanica y
microestructural.
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Se utilizé un segmento de un cilindro con geometria B por cada condiciéon
de enfriamiento (véase la Figura 23), con el objetivo de caracterizar la morfologia
y la distribucién de las fases alfa y beta; asi como sus propiedades mecéanicas de
tension a temperatura ambiente, como se indica en el estandar internacional
ASTM ES8.

Asimismo, se obtuvo la dureza Brinell para cada condicion inicial, de
acuerdo con la norma internacional ASTM E110, para lo cual se emple6 un
durémetro portatil utilizando una carga de 3,000 kg, y un aditamento para analizar
el diametro de las huellas y convertirlo a unidades de dureza Brinell (HBW), como

se observa en la Figura 24.

Figura 24. Durémetro portatil y analizador de huellas de dureza Brinell.

De forma esquematica, la Figura 25, muestra la ruta experimental para los
cilindros con geometria tipo A y B, desde el recocido beta, pasando por la
deformacion en caliente, y finalmente la caracterizacibn mecanica vy

microestructural.
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Figura 25. Diagrama esquematico de la metodologia experimental.

3.2 Ensayos de compresion con cilindros de geometria “A” (10 x 15

mm).

Los especimenes de menor dimension (geometria A) se utilizaron para
realizar ensayos de compresién uniaxial a alta temperatura, en una maquina
universal electromecanica MTS, modelo QTEST/100, la cual se observa en la
Figura 26. Esto con el objetivo de determinar el esfuerzo de flujo y la evolucion
microestructural de la aleacion Ti-407 en funcion de la microestructura inicial,
obtenida como resultado del recocido beta empleando distintos medios de
enfriamiento, y de la temperatura a la cual se efectuo la deformacion en el ensayo

de compresion.

Los ensayos de compresion se realizaron a una velocidad de cabezal
constante de 0.05 mm/s, hasta alcanzar una deformacion real de 0.8, utilizando
una atmosfera inerte de gas argén para minimizar la oxidacion en los

especimenes 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 especimenes cilindricos 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 compresion uniaxial a
alta temperatura, en maquina universal

. Velocidad
o Temperatura de | Magnitud de
Condicion _ de
o Geometria deformacion la _
Inicial _ deformacion
(°C) deformacion
mm/s
940°C/1h/
Horno
_ 750, 770, 790,
940°C/1h/ Tipo A
_ 815, 830, 850, 0.8 0.05
Aire (20 x 15 mm)
870, 890, 910
940°C/1h/
Agua

Para reducir la friccion existente entre los dados de la maquina universal y
las probetas cilindricas de aleacion Ti-407, se utilizé un lubricante base grafito
coloidal. Al alcanzar la magnitud de la deformacién establecida, los especimenes
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 adquisicidbn de datos de carga y desplazamiento de la maquina
universal.
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Posterior a los ensayos de compresion, los cilindros deformados fueron
seccionados en un plano paralelo a la direccion de la deformacion, para
caracterizar la microestructura por medio de microscopia Optica y microscopia
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 pafo y solucion de pasta de diamante hasta conseguir un acabado espejo en
la superficie de las muestras. Enseguida, se atacaron quimicamente utilizando
una solucion de 2mL HF + 4mL HNOs + 100 mL H20 para revelar la

microestructura.

Figura 26. Maquina universal MTS modelo QTEST / 100 equipada con horno
para ensayos de compresion a alta temperatura.
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3.3 Ensayos de compresion con cilindros de geometria “B” (60 x 90

mm)

Los especimenes de mayor tamafio (geometria B) se deformaron
axialmente en compresion a velocidad constante de 4 mm/s, utilizando una
prensa hidraulica a escala industrial. La magnitud de la deformacion, expresada
en porcentaje de reduccion 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 compresidén con especimenes de
geometria tipo A. Los parametros experimentales utilizados estan condensados

enla Tabla 7.

Tabla 7. Condiciones experimentales para ensayos de compresion uniaxial a
alta temperatura, en prensa hidraulica industrial.

Velocidad
o Temperatura de .
Condicion . %Reduccion de
o Geometria deformacion .
Inicial ¢0) de Altura | deformacion
mm/s
940°C/1h/
Horno
940°C/1h/ Tipo B
_ 750, 850 40, 80% 4
Aire (60 x 90 mm)
940°C/1h/
Agua

Con el objetivo de minimizar las pérdidas de temperatura en los cilindros
como resultado de la transferencia de calor por conduccion entre los dados de la
prensa y los cilindros, se utilizé como aislante en las caras superior e inferior de
los cilindros una fibra ceramica refractaria de 12 mm de espesor compuesta de

silice y alimina.

57



Posterior a la compresién uniaxial en prensa hidraulica industrial, los
cilindros fueron enfriados en aire quieto hasta alcanzar la temperatura ambiente;
enseguida, fueron seccionados de forma paralela a la direcciébn de compresion,

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

R

Figura 27. Cilindros de geometria tipo B deformados en compresion a alta
temperatura, marcados con lineas discontinuas que indican las zonas de corte
para su posterior analisis.

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 aleacion.

A continuacion, se realiz6 un relevado de esfuerzos a 500°C por 8 horas,
indicado en especificaciones de la industria aeroespacial para esta aleacion, y
finalmente se maquinaron especimenes de tension en la direccién perpendicular
al eje de compresién para cada condicion experimental, a partir de los cilindros
deformados y tratados térmicamente, como se indica esquematicamente en la
Figura 29. Tanto el maquinado como la ejecucion de los ensayos de tension a
temperatura ambiente fueron realizados en conformidad con el estandar
internacional ASTM ES8.
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Figura 28. Distribucion de muestras de geometria B en la mufla de tratamiento
térmico durante el ciclo de solubilizado a 835°C.

Figura 29. Representacion esquemaética de la extraccion de probetas de tension
a partir de los cilindros con geometria B deformados en compresion (vista en
secciodn transversal). Arriba, muestra deformada al 80% de reduccion de altura;
abajo, muestra deformada al 40% de reduccion de altura.

A partir de los ensayos de tension se obtuvieron las siguientes
propiedades mecanicas para cada condicidbn experimental: resistencia a la
cedencia, esfuerzo dltimo, y ductilidad, expresada en términos de la reduccion de

area a la fractura.
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Los especimenes fracturados en tension se seccionaron en una cortadora
de disco Struers modelo Labotom-5 (Figura 30), utilizando una velocidad
rotacional de 3,450 rpm y empleando un liquido de enfriamiento soluble en agua
direccionado hacia la zona de corte, para evitar que el material se sobrecaliente

durante el proceso de corte.

TV | 7 | EREET | O

4
—

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

Posteriormente, los segmentos obtenidos a partir de probetas de tension
ensayadas se prepararon metalograficamente para correlacionar las propiedades
mecanicas de tension a temperatura ambiente con su microestructura

correspondiente.

La morfologia y distribucion de las fases alfa y beta fue caracterizada
inicialmente mediante la técnica de microscopia oOptica para evaluar de forma
general la microestructura obtenida, utilizando un microscopio Zeiss, modelo Axio
Observer; posteriormente se caracterizaron las muestras en un microscopio
electréonico de barrido JEOL modelo JSM-IT200, con el objetivo de evaluar la
morfologia de la fase alfa y su fraccion en éarea. Las mediciones de los
microconstituyentes fueron realizadas con el software de analisis de imagenes

ImageJ. Los resultados obtenidos se presentan en el Capitulo IV.
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CAPITULO IV. RESULTADOS Y DISCUSION

En el presente capitulo se presentan los resultados obtenidos a partir de
los experimentos descritos en el Capitulo |Ill, incluyendo: dilatometria,
caracterizacion microestructural por microscopia optica, microscopia electronica
de barrido, dureza Brinell, y propiedades mecénicas de tension a temperatura

ambiente.

4.1 Caracterizacion de la condicién inicial
4.1.1 Dilatometria

En la Figura 31 se muestra el perfil dilatométrico de la aleacion Ti-407, y
se indica de manera esquematica el rango de temperatura en el cual se presentan
las fases a y B. En el eje vertical primario se muestra la dilatacion de la muestra,
expresada en micrometros; el eje vertical secundario indica la derivada de la
dilatacién con respecto al tiempo (velocidad de dilatacién) en micrometros por
segundo; mientras que el eje horizontal indica la temperatura. La linea punteada
de la izquierda a 796 °C sefiala un cambio de pendiente en la curva dilatacion —
temperatura (linea roja), indicando que la fase a (hcp) comienza a transformarse
en B (bcc). Por otro lado, la linea punteada de la derecha a 869 °C sefiala el punto
a partir del cual la pendiente de la curva dilatacion — temperatura deja de cambiar
y se mantiene constante, sugiriendo que la transformacion a + B — B ha sido
completada (TB:= 869 °C). Por lo tanto, el rango de transformacion a + § — B
ocurre entre 796 °C y 869 °C, y el cambio mas pronunciado en la curva de
velocidad de dilatacion — temperatura (linea azul) a 839 °C indica el cambio de
pendiente maximo de la curva dilatacion — temperatura (linea roja), sugiriendo

que a esta temperatura se alcanza la mayor parte de la transformacién a +  —
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B. Estos resultados permitieron identificar con precision las temperaturas de

transformacién de ambas fases en el material estudiado.

250 g L]
I 0.032

245 §
839 °C I 0.030

240
r 0.028

235 1
I 0.026

230 1

F 0.024
2 | a+ ﬁ
£ 220
=1

— 1
c 215

r 0.020

I r 0.018

—- b 0.014

| r 0.012
| r 0.010

r 0.008

Dilata

| r 0.016

Velocidad de dilatacion (um/s)

190 {
F 0.006
0
185 3 796 °C
b 0.004
180 3 - 0.002

175 [ 0.000

760 780 800 820 840 860 880 900
Temperatura (°C)

Figura 31. Perfil dilatométrico de la aleacion Ti-407 obtenido a una velocidad de
calentamiento de 10°C/min en un dilatbmetro vertical calentado por resistencia.

4.1.2 Andlisis microestructural en la condicién de recocido beta.

La Figura 32 muestra imagenes de microscopia electrénica de barrido
correspondientes a las tres condiciones iniciales, las cuales fueron obtenidas tras
someter la aleacion 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
laminas de alfa intergranulares, cuyo espesor varia de manera inversa a la
velocidad de enfriamiento. Es importante notar que la velocidad de enfriamiento
se va incrementando de la notacién de la Figura 32 (a), después a (b), y

finalmente a (c), siendo esta Ultima la rapidez mas grande.
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Como se observa en la Figura 32(a), las muestras enfriadas lentamente
en la mufla desarrollaron una combinacion de laminas de alfa Widmanstéatten
(aw), y granos de beta previos decorados con laminas gruesas de alfa en las
fronteras de grano (oce). Lo anterior se muestra acorde con los hallazgos
reportados por Kherrouba, et. al. [42] para la aleacion Ti-6Al-4V bajo enfriamiento
lento desde el campo de la fase beta, la cual mostré una microestructura laminar
gruesa, caracterizada por la presencia de alfa en las fronteras de grano, y laminas
de alfa Widmanstatten (aw) que nuclean en la capa de alfa presente en los limites

de los granos beta, y crecen de forma intragranular.

oy 5
\ A

onteras de

nos BPT Zs o

APEIA

Figura 32. Imagenes de microscopia electrénica de barrido (SEM), de la
aleacion 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 ¢)
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 combinacion de alfa martensitica (a’)
con morfologia acicular, laminas de alfa Widmanstatten intragranulares, y
algunas fronteras de granos beta previos decoradas con fase alfa (acs), lo cual
indica que a esta tasa intermedia de enfriamiento, la transformacion martensitica
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 especimenes
templados en agua mostraron una microestructura predominantemente
martensitica, caracterizada por la presencia de alfa con morfologia acicular (a’),
dado que, bajo esta condicién, la tasa de enfriamiento fue lo suficientemente alta

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

El espesor de la fase alfa resultante, asi 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 andlisis de imagenes de

microscopia; los resultados estan condensados en la Tabla 8.

Tabla 8. Espesor promedio de las laminas de alfa y fraccion en area obtenida al
enfriar la aleacion Ti-407 desde una temperatura de 940°C empleando distintos
medios de enfriamiento.

o Enfriamiento en | Enfriamiento en Temple en
Caracteristica )
Horno Alire Agua
Espesor de laminas
1.7+0.8 0.6+0.3 05+0.2
de alfa (um)
Contenido de fase alfa
82 70 65
(% en &rea)
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Como se puede observar, conforme la tasa de enfriamiento se incrementa
desde la condicion de enfriamiento en horno hasta temple en agua, el espesor
de las laminas de alfa va en decremento, indicando que el crecimiento de las

laminas 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 fraccion de la

fase beta es retenida con enfriamientos rapidos 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.

350

L]
HH

Horno Aire Agua
Medio de Enfriamiento

Figura 33. Dureza Brinell de las muestras calentadas a 940°C por 1 horay
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 > Tt); esto es, las muestras enfriadas en agua
alcanzaron la mayor dureza, mientras que las muestras enfriadas lentamente en

el horno desarrollaron la dureza mas baja.
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Lo anterior implica, por consecuencia, que la dureza de la aleacion Ti-407
esta en funcion principalmente del contenido de alfa primaria, y en menor grado

del espesor de las laminas de alfa (véase la Tabla 8).
4.1.4 Tension a temperatura ambiente

Después de los tratamientos termomecanicos descritos anteriormente, se
maquinaron probetas y fueron ensayadas en tension como se indica en la Figura
29 del Capitulo Ill. De estas pruebas se obtuvo la resistencia a la cedencia y el
esfuerzo dltimo para cada condicién 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.

Horno Aire Agua
Medio de Enfriamiento

—O—Cedencia —aA—Esfuerzo Ultimo -+ -+ YS Req

Figura 34. Resistencia mecanica de la aleacion Ti-407 en funcién del medio de
enfriamiento utilizado en el ciclo de recocido 8 (940°C, 1h).

Como se puede apreciar, el comportamiento del material en cuanto a
resistencia mecanica esta en funcion del medio de enfriamiento, siguiendo la
misma tendencia que se observo en los ensayos de dureza Brinell de la Figura
33. Por lo que tanto la dureza como la resistencia mecanica de la aleacion Ti-407

dependen del espesor y del contenido de la fase a que se haya obtenido durante
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el enfriamiento desde el rango de temperatura de la fase B. 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 estandar internacional ASTM E8. Asimismo, se incluye como
referencia el requerimiento de la industria para el porcentaje de reduccion de area
a la fractura. Como puede observarse, la ductilidad es inversamente proporcional
a la velocidad de enfriamiento; por lo tanto, la ductilidad de esta aleacion es
inversamente proporcional al espesor de las laminas de a obtenidas durante el
enfriamiento a partir del rango de la fase [3.

50
45 -4 B ..................................... .B ..................................... D
40 + O

Ductilidad (%)
N N W W

—
g O 0O O O
Ll
L)

Horno Aire Agua
Medio de Enfriamiento

—A—Elongaciéon —¢—Reduccion de Area -3 %RA Req

Figura 35. Ductilidad expresada en términos de elongacion y reduccion de area
a la fractura en funcién del medio de enfriamiento utilizado en el ciclo de
recocido 3 (940°C, 1h).

En cuanto al requerimiento industrial para la reduccion de area a fractura,
ninguna de las condiciones experimentales alcanz6 el minimo requerido, lo cual
indica que este proceso de recocido beta no es suficiente para conseguir una
microestructura adecuada tanto para la resistencia mecanica como para la
ductilidad de la aleacion Ti-407.
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4.2 Ensayos de compresién a alta temperatura en maquina universal

4.2.1 Analisis de esfuerzos de flujo en funcién de la temperaturay la

microestructura inicial

Los resultados de los ensayos de compresion 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 evolucion microestructural de la

aleacion Ti-407.

A partir de los datos brutos de carga y desplazamiento obtenidos por medio
del software de adquisicién de datos de la maquina de ensayos universal, se
generaron curvas de esfuerzo verdadero contra deformacion real, como se puede
observar en la Figura 36 para las muestras recocidas en la region de 3 y enfriadas
en horno. Asimismo, en la Figura 37 se observan estas curvas para las muestras
enfriadas en aire posterior al recocido 3. Finalmente, las curvas de flujo para las

muestras recocidas en [ y templadas en agua se muestran en la Figura 38.
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- —750°C —770°C —790°C
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0.0 0.1 0.2 0.3 0.4 0.5 0.6 0.7 0.8
Deformacion Real, ¢

Figura 36. Curvas esfuerzo-deformacion de la aleacion Ti-407 obtenida a
velocidad de cabezal constante de 0.05 mm/s, para la condicion inicial de
recocido beta y enfriamiento lento en horno.
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Una vez alcanzado el esfuerzo maximo, las muestras experimentaron un
ablandamiento, caracterizado por la disminucién de los esfuerzos de flujo, el cual
continud hasta que se alcanzé un estado estacionario, en el que los esfuerzos de

flujo permanecieron constantes durante el ensayo.

Finalmente, los esfuerzos de flujo se incrementaron a € > 0.6 debido a la
intensificacion de la fuerza de friccién entre los especimenes y los dados de la

maquina de ensayos universal.
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Figura 37. Curvas esfuerzo-deformacion de la aleacién Ti-407 obtenida a
velocidad de cabezal constante de 0.05 mm/s, para la condicion inicial de
recocido beta y enfriamiento en aire.

En los ensayos realizados a las temperaturas mas altas (T > 830°C), el
esfuerzo maximo y la resistencia a la cedencia alcanzaron valores muy cercanos
entre si, y se alcanzo el estado de esfuerzo estacionario tan pronto como se
alcanzé el punto de cedencia, indicando que prevaleci6 un fenémeno de
recuperacion dinamica, en el cual existen cambios en la estructura de

dislocaciones en el material, tales como la aniquilacion y/o el reacomodo de
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dislocaciones durante la deformacion, hacia configuraciones de menor energia
[43].

El endurecimiento por deformacion, observado durante la etapa inicial de
los ensayos y el subsecuente ablandamiento ha sido reportado para la aleacion
Ti-6Al-4V con microestructura laminar inicial, sometida a compresion uniaxial en

caliente, a temperaturas de ensayo T < TRt [44].
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Figura 38. Curvas esfuerzo-deformacion de la aleacion Ti-407 obtenida a
velocidad de cabezal constante de 0.05 mm/s, para la condicion inicial de
recocido beta y temple en agua.

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

distintas causas, incluyendo:
a) La formacion de bandas de corte y localizacion de la deformacién [30].
b) Globularizacion dinamica de las laminas de alfa [31].

c) Calentamiento por deformacion, dado que cuando las aleaciones de
titanio se deforman a temperaturas elevadas, el calor inducido por la

deformacion no puede ser conducido y disipado hacia los dados lo
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suficientemente rapido, 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 laminas de alfa, el cual se ha reportado que ocurre en
aleaciones de titanio, usualmente a bajas magnitudes de la deformacién

(€ <0.3), lo cual ocurre antes de la globularizacion dindmica [45].

El comportamiento de ablandamiento observado en los ensayos de
compresion de la aleacion Ti-407, se asemeja al reportado para la aleacion Ti-
6Al-4V, el cual fue atribuido a la globularizacién de la estructura laminar inicial,
esto es, la particion de las laminas de alfa hasta formar globulos, asi como la
realineacion progresiva de las laminas de alfa perpendiculares a la direccion en

gue se aplico 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 maximo
(Figura 40), las muestras que se enfriaron lentamente en el horno mostraron los
menores esfuerzos de cedencia, mientras que los especimenes templados en
agua Yy enfriados en aire, desarrollaron los mas altos esfuerzos de cedencia,
indicando una relacion inversa de la resistencia mecanica con el espesor de las

[Aminas de alfa.

Finalmente, a las temperaturas de ensayo T > 830°C, la influencia de la
microestructura inicial previa a la deformacién fue practicamente despreciable,
tanto para el esfuerzo de cedencia como para el esfuerzo maximo, puesto que la
fase alfa laminar se transforma gradualmente a la fase beta. Este
comportamiento esta reportado para una aleacion de titanio Ti-55 conforme la

temperatura del ensayo se aproxima a la Tt [47].
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Figura 39. Efecto del medio de enfriamiento en la etapa de recocido a T>TBt en
el esfuerzo de cedencia en compresion a diferentes temperaturas.
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Figura 40. Efecto del medio de enfriamiento en la etapa de recocido a T > Tpt
en el esfuerzo maximo en compresion 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 maximo en el rango de temperaturas
830 °C < T < 870°C. Este comportamiento puede ser atribuido a la transformacion
de fase a+B—f, la cual fue confirmada por medio de dilatometria y por
examinacion metalografica de los especimenes deformados, lo cual se discutira

a continuacion.

4.2.2 Caracterizacion microestructural de los especimenes deformados en

compresion

Los cilindros deformados en compresion uniaxial fueron seccionados a
través del plano paralelo a la direccidon de aplicacion 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 liquido de enfriamiento soluble en agua para evitar

sobrecalentamiento durante el proceso de corte.

Direccion de
aplicacion de carga

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

(seccion transversal) para caracterizacion microestructural.
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Posterior al corte, los especimenes se prepararon metalograficamente
siguiendo una secuencia de pulido con lija #320 hasta #1200; posteriormente se
les dio acabado espejo por medio de un pafio y pasta de diamante, para
finalmente atacarlas con el reactivo #192 del estandar internacional ASTM E407,
el cual contiene 2mL HF + 4mL HNOs3 + 100mL Hz0.

Una vez atacados quimicamente, se analizaron por medio de microscopia
Optica y se observaron distintas zonas caracterizadas por diferencias
significativas en la morfologia de los granos, como se puede observar en la Figura
42 que corresponde a una muestra deformada a 750°C, la cual previamente
habia sido recocida a 940°C por una hora, seguido de enfriamiento lento en el
horno. La Figura 42 es la reconstruccion de toda la pieza, ensamblando una serie
de imagenes de microscopia Optica tomadas a 50 aumentos, debido su tamafio.

Direccion de
Compresion

i
,;b'e‘forma

. Moderada

Figura 42. Reconstruccion de imagenes de microscopia optica que muestra las
distintas zonas de deformacion. Vista en seccion transversal de una muestra
tratada a T>TRt (940°C/1h/Horno), recalentada a 750°C, y deformada
axialmente en compresion uniaxial.

En cuanto a las zonas con distintas morfologias de grano identificadas en
la seccién transversal de los cilindros deformados a T < TBt, se observo que en
las regiones contiguas a las superficies en contacto con los dados de la maquina
de ensayos universal, se mantuvo la microestructura obtenida mediante el

calentamiento a T > T3t durante el ciclo de recocido beta, la cual esta constituida
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por granos de beta previos, la fase alfa decorando los limites de grano, y alfa

laminar con patron de cesta, o Widmanstatten, como se observa en la Figura 43.

Lo anterior implica que la deformacion efectiva aplicada en estas regiones
de la muestra no fue suficiente para promover cambios microestructurales

significativos en las laminas de alfa iniciales.

Figura 43. Microestructura de la region contigua a la superficie en contacto con

los dados de la maquina 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 (acs) y laminas de
alfa Widmanstatten (aw).

Por otro lado, en el centro de las muestras, esto es, a la mitad de la altura,
se encontré que la microestructura sufri6 cambios importantes en cuanto a la
morfologia de la fase alfa, pasando de una morfologia inicialmente laminar a otra
cuyas caracteristicas variaron en funcién de la temperatura a la cual se realizé la

deformacion en el ensayo de compresion en caliente.
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Como se puede observar en la Figura 44, la muestra ensayada a 750°C
presentd una combinacion de alfa elongada y equiaxial en una matriz de beta,
cuya direccion de elongacion es perpendicular a la direccidon de aplicacién de

carga en el ensayo de compresion.

Figura 44. Microestructura de la region 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 a con morfologia
equiaxial y elongada.

Dado que la deformacion efectiva para estos experimentos de compresion
fue disefiada considerando la deformacion en el centro de las muestras, se
prepararon metalograficamente todos los especimenes ensayados siguiendo el
mismo procedimiento, con el objetivo de evaluar la microestructura resultante en
la regién de corte intenso y comparar las distintas condiciones de microestructura
inicial en funcién 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 particulas de alfa equiaxiales, las elipses
indican alfa elongada, los triangulos sefalan alfa curvada y el rectangulo

punteado muestra alfa laminar dentro de granos de beta previos.

A la temperatura mas baja de ensayo (750 °C), la deformacién plastica
causa crecimiento y realineacion de las laminas de alfa en la direccion
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perpendicular a la direccion 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 incrementé a 790 °C, el
crecimiento de la fase alfa elongada ocurri6 con mayor rapidez, y la alineacion
perpendicular al eje de compresioén se volvié 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 particulas de alfa se tornaron

curvadas, como se indica con triangulos 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 deformacion a distintas
temperaturas: a) 750°C, b) 770°C, c) 790°C, d) 815°C, e) 830°C, f) 850°C, q)
870°C, h) 890°C, e i) 910°C.

La deformacién en compresion a 830 °C, y a temperaturas superiores

promovié cambios drasticos en la microestructura. Como puede observarse en la
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Figura 46 e, y en la Figura 47 e, posterior a la deformacion a 830 °C, las muestras
que fueron enfriadas en aire y en agua en el tratamiento de recocido-f3, 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
transformacioén de la mayor parte de alfa a beta, como se observé mediante
dilatometria al obtener el punto de maximo cambio en pendiente en la curva
velocidad de dilatacién - temperatura. Un comportamiento similar ha sido
reportado para la aleacién de titanio TA15, en el cual la deformacién por encima
de un esfuerzo critico para la globularizacion [48], a temperaturas cercanas a TPt

influencio la fraccién en volumen y la relacion 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 deformacion a distintas temperaturas: a) 750°C,
b) 770°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-f3 (Figura 46 c) exhibié una microestructura constituida por
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alfa laminar en una matriz de beta transformada, sugiriendo que, para esta
condicion inicial se alcanza la Tpt 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 permanecio 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 deformacién, confirmando las observaciones documentadas en
la etapa de analisis de las curvas de flujo en funcién de la temperatura, sobre la
presencia de un fendmeno de recuperacion dinamica, ya que los granos beta

previos permanecen sin cambios notables en tamario; es decir, no hay evidencia

de recristalizacion ni globularizacion dinamica a T > 850°C.

Figura 47. Microestructura de las muestras recocidas a 940°C por una hora 'y
templadas en agua, posterior a la deformacion 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 aplicacion de una alta magnitud de la deformacion (€ = -0.8),
en este rango de temperatura (T > 850 °C), no se consiguid la globularizacion de
la fase alfa, puesto que a temperaturas de ensayo por encima de Tt no hay fase

alfa presente en el material.

Para analizar mas detalladamente la morfologia y la distribucion de las
fases alfa y beta para cada condicién de medio de enfriamiento en el recocido-,
y subsecuente temperatura de deformacion en compresion, fueron

caracterizadas por medio de microscopia electronica de barrido.

En la Figura 48, correspondiente a las muestras enfriadas en horno y
deformadas en compresidén a las temperaturas previamente mencionadas, es
posible observar la evolucion microestructural de la fase alfa, la cual pasa de ser
laminar (indicada con elipses) a globular (sefialada con flechas) conforme la
temperatura de deformacion fue incrementada, alcanzando una globularizacién

méaxima a los 815°C.

A partir de 850°C, la morfologia 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 fraccién de la fase beta se transformoé a
fase alfa con morfologia laminar, tal como se observdé en las muestras

inicialmente recocidas a una temperatura superior a la beta transus.
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Recocido-B + Enfriamiento en Horno

Figura 48. Micrografias de los especimenes tratados térmicamente a 940°C / 1h
/ enfriamiento en horno, y posteriormente deformados en compresion a 750°C
(@), 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 especimenes provenientes del tratamiento térmico de
recocido-f con enfriamiento en aire estatico, mostraron un comportamiento
similar en cuanto a la tendencia a formar fase alfa globular conforme la
temperatura de deformacion 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 present6 una morfologia predominantemente laminar (elipses

en la Figura 49.

En cuanto al espesor de las laminas de alfa para la condicion de
enfriamiento en aire, se observo que tiende a incrementar conforme se aumenté
la temperatura de los ensayos de compresion; asimismo, se redujo la longitud de
las laminas, dando lugar gradualmente a la morfologia globular previamente

mencionada.

Finalmente, en las muestras deformadas en compresién posterior al
recocido-B con enfriamiento en agua (Figura 50), también se observdé una
transicion de morfologia laminar (indicada con elipses en la Figura 50 a-c) a
globular (sefialada con flechas) en los granos de alfa conforme se incremento la
temperatura de los ensayos; sin embargo, el espesor de las laminas de alfa en
estas muestras fue inferior al de las laminas de alfa observadas en los
especimenes que fueron sometidos a enfriamientos mas lentos durante sus

respectivos tratamientos térmicos de recocido-f3.

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-
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Recocido-B + Enfriamiento en Agua
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Figura 50. Micrografias de los especimenes tratados térmicamente a 940°C / 1h
/ enfriamiento en agua, y posteriormente deformados en compresién a 750°C
(@), 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 evolucion de la fase alfa en términos de la
fraccion de alfa globular y el espesor de los granos de alfa, los cuales presentaron
una morfologia 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 maximo en la velocidad
de dilatacion obtenida por dilatometria (Figura 31), y al rango de temperatura en
el cual se observo el cambio pronunciado de pendiente en la curva de resistencia
a la cedencia — temperatura (Figura 39) y en la curva de esfuerzo maximo —
temperatura (Figura 40). Esto confirma que la mayor parte de la transformacion
de a — B ocurre en este rango de temperatura, y que el comportamiento
mecanico observado es precisamente una manifestacion de esta transformacion.
La Figura 51 muestra esquematicamente la evolucion microestructural de la fase

alfa antes descrita.

&
(=T
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|
T8
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Figura 51. Descripcién esquematica de la evolucion microestructural de la

aleacion Ti-407 durante el ensayo de compresion a alta temperatura.

Por otro lado, es posible observar un incremento en el espesor de los
granos de alfa en proporcion al aumento de temperatura, hasta alcanzar un limite
superior a una temperatura de 830°C. A partir de esta temperatura, la morfologia
de alfa se torn0 nuevamente en laminar, y con un espesor similar al de la
condicion inicial previa a la deformacién; lo cual indica que se alcanzé la
temperatura beta transus y que la fase alfa laminar se formé durante el

enfriamiento posterior al ensayo.
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A temperaturas superiores a 830 °C no se observd un cambio
significativo en el espesor de las laminas de alfa; esto explica la meseta en la
curva esfuerzo de cedencia — temperatura de la Figura 39, puesto que, como se
determind por medio de ensayos de dureza y de tensién en la condicion inicial de
las muestras, la resistencia mecéanica de esta aleacion esta determinada
principalmente por el espesor de las laminas de alfa (véase nuevamente Tabla
8). De este modo, al permanecer constante su espesor en este rango de

temperatura, la resistencia mecénica sigui6 la misma tendencia.
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Figura 52. Evolucion morfolégica de la fase alfa en funcion de la temperatura de

deformacion, posterior a los ensayos de compresion uniaxial.

4.3 Ensayos de compresion a alta temperatura en prensa industrial

Los ensayos de compresion realizados a escala laboratorio utilizando una
magquina universal, cuyos resultados fueron presentados y discutidos
previamente, marcaron la pauta para seleccionar temperaturas y deformaciones
especificas para realizar ensayos de compresion a escala industrial. Esto con el

objetivo de ensayar muestras en compresion lo suficientemente grandes como
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para obtener especimenes de tension a partir de estas, y evaluar las propiedades
mecanicas de tension a temperatura ambiente, como la resistencia a la cedencia,

el esfuerzo ultimo, y la reduccién en area a la fractura.

Después de realizar la deformacion por compresion uniaxial en una prensa
industrial, al 40% y 80% de reduccion de altura, respectivamente, se
segmentaron los especimenes y se evalud la macroestructura de estos, tal como
se indica en la Figura 53; asimismo, se caracterizé 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 condicion inicial previa a la deformacion
plastica, 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 seccion transversal de especimenes con

geometria “B”, después de ser deformados en una prensa industrial; 40%
(arriba), y 80% (abajo).

Por otro lado, la zona central; es decir, donde se concentrdé la maxima

deformacion, presentd una microestructura constituida por la fase alfa con
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morfologia laminar curvada (kinked alpha, como se conoce en inglés), en una

matriz de fase beta, identificable como regiones oscuras entre las laminas de alfa.
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Figura 54. Microestructura representativa de las distintas zonas de un
espécimen cilindrico deformado en compresién uniaxial en una prensa
hidraulica industrial: a) zona superior deformada ligeramente, b) zona inferior
deformada ligeramente; c) centro de la muestra donde se concentra la mayor
deformacion.

Cabe mencionar que a pesar de que los especimenes de compresion
fueron de mayores dimensiones que los utilizados para los ensayos de
compresion en maquina 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 hidraulica industrial en la que fueron deformadas, pues
esta disefiada para la manufactura de componentes que demandan una fuerza
mayor a la que se requiri6 para la realizacién de estos experimentos. Por lo tanto,
no se presentan en este trabajo las curvas esfuerzo-deformacion para estos
ensayos realizados a escala industrial.
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4.3.1 Ensayos de tensidon a temperatura ambiente a partir de especimenes

deformados en compresion en prensa industrial

Los cilindros deformados axialmente en compresion en una prensa
hidraulica industrial fueron seccionados y tratados térmicamente como se indico
en el Parrafo 3.3. Posteriormente, se obtuvieron especimenes de tension en la
direccidon perpendicular al eje de compresion (véase nuevamente la Figura 29),
los cuales fueron ensayados a temperatura ambiente bajo el estandar
internacional ASTM EB8. Los resultados de estos ensayos de tension se presentan

a continuacion.
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Figura 55. Resistencia a la cedencia para las muestras deformadas a 740°C +
40% de reduccién de altura (izquierda), y a 740°C + 80% de reduccion de altura
(derecha).

Como se puede observar en la Figura 55, la resistencia a la cedencia en
los especimenes 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 proporcion directa a la velocidad de enfriamiento utilizada en el ciclo
de recocido-B previo a la deformacién en caliente, siendo la condicién de
recocido-B con enfriamiento en horno la que desarrollé la resistencia a la
cedencia mas baja, indistintamente del medio de enfriamiento utilizado en el ciclo

de solubilizado.

En cuanto a la resistencia a la tension de las muestras deformadas a
740°C (Figura 56), se observo la misma tendencia que en la resistencia a la
cedencia, tendiendo al incremento conforme se utilizaron velocidades mas altas
de enfriamiento tanto en el recocido-B previo a la deformacién, como en el

tratamiento térmico de solubilizado aplicado posterior a la deformacion.
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Figura 56. Resistencia a la tension para las muestras deformadas a 740°C +
40% de reduccion de altura (izquierda), y a 740°C + 80% de reduccion de altura
(derecha).

Finalmente, la ductilidad expresada en términos de la reduccién de area a
fractura (Figura 57) para las muestras deformadas a 740°C y 40% de reduccion
de altura mostr6 un notable incremento proporcional a la velocidad de

enfriamiento utilizada tanto en el recocido-, como en el solubilizado posterior a
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la deformacion en caliente. Sin embargo, las muestras deformadas a esta misma
temperatura en combinacion con un 80% de reduccion de altura, mostraron una
caida importante en la ductilidad; especialmente aquellas que fueron enfriadas
en agua.

El comportamiento antes mencionado para la resistencia mecanica y la
ductilidad confirma que a la temperatura de 740°C existe una clara influencia de
la microestructura inicial en las propiedades mecanicas finales desarrolladas por

medio de tratamiento térmico.
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Figura 57. Reduccion de area a fractura para las muestras deformadas a 740°C
+ 40% de reduccion de altura (izquierda), y a 740°C + 80% de reduccién de
altura (derecha).

En cuanto a los cilindros deformados a una temperatura de 840°, el medio
de enfriamiento en el recocido- no promovié algun incremento significativo en la
resistencia a la cedencia (Figura 58) o en la resistencia la tensién (Figura 59); no
obstante, se observé una influencia de la magnitud de la deformacion aplicada,
siendo la condicion de 80% en reduccién de altura la que presento los resultados

mas altos de resistencia mecanica. Por el contrario, la ductilidad fue

91



incrementada ligeramente por la baja magnitud de la deformacion (40% en

reduccion de altura), tal como se observa en la Figura 60.
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Figura 58. Resistencia a la cedencia para las muestras deformadas a 840°C +
40% de reduccién de altura (izquierda), y a 840°C + 80% de reduccion de altura
(derecha).

La baja influencia del medio de enfriamiento utilizado en el recocido-p se
esperaba, dado el comportamiento observado en la resistencia a la compresién
en maquina universal a una temperatura cercana (835°C), en la cual no se
observé una correlacion entre la velocidad de enfriamiento utilizada en el
recocido-f inicial y la resistencia a la compresion (véase nuevamente la Figura
39).
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Figura 59. Resistencia a la tension para las muestras deformadas a 840°C +
40% de reduccion de altura (izquierda), y a 840°C + 80% de reduccion de altura
(derecha).
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Figura 60. Reduccién de area a fractura para las muestras deformadas a 840°C
+ 40% de reduccion de altura (izquierda), y a 840°C + 80% de reduccién de
altura (derecha).
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4.3.2 Caracterizacion microestructural a partir de probetas ensayadas en

tension a temperatura ambiente

A continuacion, se presentan los resultados de la caracterizacion
microestructural realizada a partir de los especimenes ensayados en tension 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 morfologia de la
fase alfa fue predominantemente laminar (identificada con elipses), mientras que,
a 840°C incremento la fraccion de alfa globular (sefialada con flechas) con

respecto a la laminar.
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Figura 61. Micrografias obtenidas a partir de especimenes de tension, extraidos
de muestras deformadas en compresion, previamente expuestas a un recocido-
B con enfriamiento en horno, 2000x.

El hecho de que a mayor temperatura se haya obtenido una morfologia de
la fase a predominantemente globular, sugiere que el proceso de globularizacion
no solo depende de la magnitud de la deformacion, sino primordialmente de la
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temperatura, tal como se observo en los ensayos de compresion uniaxial

realizados a escala laboratorio (véase nuevamente la Figura 52).
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Figura 62. Micrografias obtenidas a partir de especimenes de tension, extraidos
de muestras deformadas en compresion, previamente expuestas a un recocido-
B con enfriamiento en aire, 2000x.

En cuanto al efecto de la velocidad de enfriamiento en el solubilizado
posterior a la deformacién en caliente, es posible observar una diferencia en la
morfologia de la fase alfa debido a que el enfriamiento en agua promueve la
formacién de a martensitica, cuya morfologia es acicular y se diferencia de la
fase a laminar obtenida al enfriar mas lentamente la aleacion en que esta ultima
se constituye de laminas de mayor espesor que las agujas de a martensitica. En
la Figura 63, las particulas de alfa laminar estan indicadas con elipses, las
regiones de alfa martensitica se sefialan con rectangulos, y las flechas indican

particulas de alfa globular.
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Figura 63. Micrografias obtenidas a partir de especimenes de tension, extraidos
de muestras deformadas en compresion, previamente expuestas a un recocido-
B con enfriamiento en agua, 2000x.

Con base en las microestructuras obtenidas a partir de los especimenes
ensayados en tension a temperatura ambiente, los cuales fueron extraidos de
cilindros procesados termo-mecanicamente, fue posible explicar la relacion entre
el procesamiento, la microestructura y las propiedades mecanicas de la aleaciéon
Ti-407.

De forma general, el recocido- efectuado a 940°C (temperatura superior
a la TB:) promueve la transformacion hcp — bcc, asi como un incremento
generalizado en el tamafno de grano B. Esta microestructura esta presente
Unicamente a alta temperatura (T> Tt). Durante el enfriamiento, la fase a nuclea
a partir de la fase B y adopta una morfologia dependiente de la velocidad de

enfriamiento, de tal manera que es posible obtener a martensitica (acicular) con
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altas velocidades de enfriamiento, y a laminar enfriando mas lentamente (en

horno).

Tal como se observo en la Figura 33 y en la Figura 34, la resistencia
mecanica de la aleacion Ti-407 en esta etapa de procesamiento es directamente
proporcional a la velocidad de enfriamiento. Ahora bien, la deformacién a alta
temperatura promueve cambios morfolégicos en la fase a, transformandola de
puramente laminar a curvada, y posteriormente a globular si la temperatura a la

cual se efectlia la deformacion es lo suficientemente alta.

El efecto de la magnitud de la deformacion en la resistencia mecanica fue
moderado, favoreciendo a las muestras deformadas a un 80% de reduccion 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
deformacion fue minima. Este hallazgo sugiere que a medida que la temperatura
de deformacion se incrementa, el endurecimiento por deformacion pierde
efectividad como consecuencia de la recuperacion dinamica, como se observé
en los ensayos de compresion 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 deformacion.

Finalmente, el medio de enfriamiento utilizado en el solubilizado posterior
a la deformacion en caliente promueve cambios en la morfologia de la fase a de
la misma manera que en el recocido-3; esto es, el espesor de las laminas de a
es inversamente proporcional a la velocidad de enfriamiento, como se observé
en la Tabla 8, con la diferencia de que el solubilizado se efectia a una
temperatura inferior a la TRs; por lo tanto, la fase a no se transforma en su totalidad
alafase B, y no se presenta un crecimiento de grano considerable, de tal manera
gue el resultado final es una microestructura bimodal, compuesta por granos de

a globular/laminar en una matriz de fase B transformada.
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CONCLUSIONES Y RECOMENDACIONES

El estudio de los esfuerzos de flujo para la aleacion Ti-407, la cual fue
deformada en compresién 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, asi como
su evolucion microestructural y su correspondiente respuesta mecanica a
temperatura ambiente fueron determinados. Las conclusiones se enuncian a

continuacion:

e Laresistencia ala cedenciay la ductilidad a temperatura ambiente pueden
ser moduladas en funcion de la microestructura inicial y su interaccion con
el procesamiento termo mecanico, en el cual las laminas iniciales de alfa
recristalizan dinAmicamente a T < TPt y su morfologia se vuelve mas
globular conforme T se acerca a TRt y la magnitud de la deformacion se

incrementa.

e EI comportamiento de los esfuerzos de flujo revel6 dos regimenes
dependientes de la temperatura, basados en la forma de las curvas

esfuerzo-deformacion verdaderos:

1) El régimen de baja temperatura (750 °C — 815 °C) mostré un
esfuerzo maximo a € < 0.1, como resultado del endurecimiento por
deformacion, seguido de wuna etapa de ablandamiento,
caracterizada por cambios morfolégicos en la fase alfa
(doblamiento, y luego globularizacion), asi como localizacién de la

deformacion, y finalmente un ligero incremento en el esfuerzo de
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flujo, como resultado de la intensificacion de fuerzas de friccion

entre el espécimen y los dados de la maquina universal.

2) El régimen de alta temperatura (T > 830 °C), en el cual el
esfuerzo de flujo permanecio practicamente sin cambios al alcanzar
el esfuerzo maximo, indicando una continua competencia entre el
endurecimiento por deformacion y la recuperacion dindmica de los

granos de beta.

La resistencia a la cedencia en compresién, la cual mostré6 ser
inversamente proporcional a la temperatura, reveldé una marcada
dependencia de la microestructura inicial, como se describe a

continuacion:

o Los especimenes enfriados en el horno presentaron valores mas

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 ldminas de alfa de
los especimenes enfriados en horno (1.7 £ 0.8 um) en comparacion
con las muestras enfriadas en aire y en agua (0.6 £ 0.3 um,y 0.5 +
0.2 um, respectivamente), dado que hay menos ligamentos de beta
entre las laminas de alfa por unidad de area que eviten el

movimiento de dislocaciones.

Las muestras enfriadas en aire y en agua mostraron un
comportamiento equivalente entre ellas, dado que el espesor de las

laminas de alfa es muy similar.

La fraccibn de fase alfa con morfologia globular incrementd con la

temperatura, alcanzando un maximo de 15 — 16% en el rango de 815 —

99



830 °C, justo por debajo de la temperatura beta transus, mientras que por
debajo de 815 °C, la fase alfa se encontré predominantemente elongada,
indicando que la magnitud de la deformacion por si misma no es suficiente
para promover la globularizacion de la fase alfa, sino que se requiere
alcanzar un umbral de temperatura lo suficientemente alto, sin exceder la
TPt

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 deformacién en la evolucion

microestructural.

Determinar el efecto de la textura del material antes y después de la
deformacion en caliente, utilizando la técnica de difraccién de electrones

retro dispersados (EBSD, por sus siglas en inglés).

Construir curvas de enfriamiento continuo para definir con precision, el
efecto de la velocidad de enfriamiento en la formacion de la fase alfa a

partir de la fase beta presente a altas temperaturas (T > Ty).
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Abstract: In this study, the influence of initial microstructure and deformation temperature on the flow
stress behavior and microstructural evolution of TIMETAL®407 (Ti-407) alloy are investigated. For
this purpose, compression cylinders were B-annealed at 940 “C and then cooled to room temperature
using furnace cooling, static air, and water quenching to promote three initial microstructures with
different « lath thicknesses. The annealed cylinders were compressed isothermally in the range of
750 °C to 910 “C at a constant crosshead speed of 0.05 mm/s up to an engineering strain of —0.8.
The resulting stress—strain curves are discussed in terms of the morphology and distribution of the
« and p phases. It was found that flow stress is inversely proportional to deformation temperature
for all initial microstructures. At the lowest temperatures, compressive yield strength was higher
in water-quenched and air-cooled samples than in furnace-cooled specimens, suggesting that the
acicular a-phase morphology obtained by rapid cooling could enhance mechanical strength by
hindering dislocation motion. Two high-temperature flow regimes were determined based on the
shape of the flow stress curves, indicating microstructural changes occurring during deformation. At
higher temperatures, the effect of the initial microstructure is negligible as the primary « phase is
transformed to the B phase at around 850 “C irrespective of the initial x-lath thickness.

Keywords: Ti-407; uniaxial compression; microstructural evolution; p anneal

1. Introduction

Titanium alloys are widely used in aerospace, power generation, chemical processing,
and marine applications due to their high specific strength, good thermal stability, and
excellent corrosion resistance, despite their high buy-to-fly ratio and associated forging and
machining difficulties. This has led to a strong drive for near-net titanium fabrication [1] as
well as the development of titanium alloys with lower associated manufacturing costs.

Titanium alloy TIMETAL® 407, or Ti-407 (Ti-4V-0.8A1-0.08F¢-0.2Si, in wt.%), is an
(x + B) alloy developed by TIMET as a lower cost direct replacement of Ti-6Al-4V alloy, the
most commonly used titanium alloy worldwide [2]. Ti-407 may be used with advantage
for applications where energy absorption during fracture and High Cycle Fatigue (HCF)
endurance limit are the key design criteria [3], such as engine fans and compressor casings.
In terms of fabrication, Ti-407 alloy was designed for improved manufacturability, including
low-temperature forming and increased machining speeds.

One of the main benefits and most important features offered by Ti-407, compared with
Ti-6Al1-4V, is a significant improvement in ductility, offering superior manufacturability
and increased machining speeds with lower contact forces. In terms of thermomechanical
processing, the lower flow stress, greater malleability, and wider process window of Ti-407
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should allow it to be forged using a lower quantity of reheats while exhibiting less surface
cracking and requiring less machining.

In regard to its performance in service, due to its relatively low strength, Ti-407 may
not be able to substitute all Ti-6Al-4V components, but promisingly, Ti-407 demonstration
casings have shown 2.5 times the lateral expansion and more than twice the impact energy
was absorbed compared to Ti-6Al-4V [4]. In tension, Ti-407 alloy has significantly increased
ductility (quasi-static strain to failure increase of 60%) but reduced strength (quasi-static
ultimate strength reduction of 34%) in comparison to Ti-6Al-4V. The combination of an
increase in ductility and a reduction in strength gives similar toughness values for the
two alloys [5].

Ti-407 alloy was designed by starting with the same vanadium content as Ti-6Al-4V to
retain the 3 phase at room temperature, but with lower aluminum (~0.8 wt.%). Reducing
Al content improves ductility [6] and machinability of titanium alloys [7], B-eutectoid
elements like Si and Fe are also added to provide some solid solution strengthening [8]. Al-
though Ti-407 has a similar amount of 3 stabilizers, its density is higher when compared to
Ti-6Al-4V, due to the overall reduction in aluminum content. However, with an appropriate
component design, Ti-407 could be incorporated as a weight-neutral, alternative alloy [9].
In terms of its 3-transus temperature (T}, the temperature at which the alloy is constituted
by 100% 3 phase, it is expected to be significantly lower than that of Ti-6Al-4V due to the
aluminum reduction, as described in the titanium-aluminum binary diagram [10]. The Tp;
has been reported as high as 890 °C by the alloy supplier. However, recently, Singh and
Souza reported Tp, = 875 °C [11].

Regarding the effect of (x + 3) processing on room-temperature mechanical properties,
it has been reported that the toughness of Ti-407 alloy after solution and aging treatments
(STAs) is significantly improved using oil quenching rather than air cooling or water
quenching after the solution treatment. Samples tested under uniaxial compression at room
temperature exhibited a higher strain to fracture [12], indicating that the cooling rate from
the (o + ) field influences the room-temperature flow stress behavior.

From the manufacturing standpoint, the effect of multi-pass high-temperature rolling
and subsequent annealing on the extent of spheroidization of the « phase as well as the
texture development has been assessed, and it has been reported that high stored energy
prior to annealing and the activation of deformation twinning when samples were deformed
at 650 °C and rolled to 75% reduction resulted in greater spheroidization of primary o
phase and transformed {3 phase [8]. While these findings shed light on the microstructural
development of Ti-407 alloy, the interaction of the lamellar microstructure typically present
in the initial steps of the forging process with the deformation temperature and its effects
on the flow stress behavior remain unclear.

Microstructural evolution in titanium alloys has been broadly studied [13-15], recently
including the incorporation of mathematical modeling, computational simulation [16,17],
and machine learning algorithms [18] that can predict phase diagrams, material properties,
crystal structures [19], martensite formation [20], and 3-transus temperature [21] to a cer-
tain extent based on existing materials databases, which rely heavily on the accumulated
literature [22]. Nevertheless, the addition of multiple elements to new titanium alloys may
cause more phases to form, making available a wide variety of microstructures, especially
for engine components obtained through a long thermomechanical processing route [23].
Therefore, the characterization of newly introduced titanium alloys in terms of microstruc-
tural manipulation via thermomechanical processing is still of paramount importance.

The objective of this study is to characterize the hot deformation behavior of Ti-407
in uniaxial compression, as it is the dominant deformation mode in forging [24], over a
wide range of temperatures with different initial lamellar microstructures varying in c-lath
thickness. The results of this work allow correlating high-temperature flow stress with
microstructural evolution in terms of a-phase globularization for the optimization of sub-
and super-B-transus forging processes, typically used in the manufacture of large titanium
alloy components.
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2. Materials and Methods

Ti-407 material was supplied in the form of a seamless rolled ring processed with a
combination of temperatures above and below the 3 transus (Tpy), that is, in the 3-phase
field and in the (¢ + 3) temperature region, respectively. T, was determined by non-
isothermal dilatometry, as this technique is an effective method for studying the phase
transformation process [25,26] since the expansion curve and its first derivative can indicate
the onset, development, and completion of the phase transformation [27]. The thermal
dilatometry test was performed using a Linseis model L75 vertical dilatometer at a constant
heating rate of 5 °C/min from room temperature to 900 “C. The thermal expansion of a
cylindrical sample measuring 10 mm in diameter and 30 mm in length was plotted as
a function of temperature, and its first derivative with respect to time was obtained to
indicate the rate of expansion. The chemical composition of the as-received material is
listed in Table 1.

Table 1. Chemical composition of the as-received Ti-407 material, in wt.%.

\% Al Si Fe (0] C N Ti
3.6 0.85 0.21 0.26 0.15 <0.03 <0.008 Bal.

Once the Ty was determined, a set of compression cylinders measuring 10 mm in
diameter and 15 mm in height were machined to have their axes parallel to the axial
direction of the rolled ring. To reset the microstructure of the incoming material, the
machined cylinders were 3-annealed at 940 °C for one hour using a resistance-heated
muffle furnace and then cooled to room temperature in water, still air, or within the furnace
to promote the formation of different lamellar «-phase morphologies. It is noteworthy
that the cooling rate after solution treatments is considered the principal and most critical
processing variable that affects the nucleation mechanism and the kinetics of the f—a
phase transformation, as the content of grain boundary e« («gp), o colony size, and lamellar
o thickness all decrease with an increase in the cooling rate [28].

The 3-annealed cylinders were then isothermally deformed in uniaxial compression
using an MTS (Materials Testing System) universal testing machine model QTest, at a
constant crosshead speed of 0.05 mm/s (initial strain rate £ 7z 5 x 103 s71) to reach an
effective strain of —0.8 under an inert atmosphere of argon to minimize oxidation; the
isothermal deformation temperatures were 750 °C, 770 °C, 790 °C, 810 °C, 830 °C, 850 °C,
870 °C, 890 °C, and 910 °C. The samples were heated to the defined temperatures for
30 min before being compressed; colloidal graphite was used as a lubricant to reduce
friction between the Ti-407 samples and the compression anvils. Upon reaching the target
strain, the deformed cylinders were air-cooled to room temperature. Stress—strain curves
were constructed with load and displacement data obtained from the universal testing
machine for every deformation temperature and initial microstructure combination.

After compression testing, the deformed cylinders were sectioned parallel to the com-
pression axis, and their cross-section microstructure was characterized by means of optical
microscopy using a Zeiss microscope model Axio Observer. The samples were ground with
silicon carbide sandpapers to 1200 grit and then mechanically polished using a diamond
paste solution, followed by chemical etching in a 2 mL HF + 4 mL HNOj3 + 100 mL water
solution; &- and -phase morphologies and distributions were characterized using a JEOL
JSM-IT200 scanning electron microscope.

The globular  fraction (%) and the « lath thickness were determined from scanning
electron microscope images using Image] software (Version 1.53k), based on the relative
content of globular « in the SEM images. In the present work, « platelets with an aspect
ratio (length-to-thickness) < 3 are considered as globular. The value of 3 was selected based
on other studies performed on « + [3 titanium alloys [8,29].
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3. Results and Discussion

The dilatometric curve of the phase transformation from a«—« + 3—f on heating
is shown in Figure 1. Tangential lines (black lines) have been added to the expansion
curve (red curve) to facilitate visualization of the non-linear expansion behavior during
the « + B— transformation. The first derivative of the expansion with respect to time
(blue curve) was included to assess the peak of the « + 3— 3 transformation. The onset,
peak, and completion of the « + —3 transformation were identified at 796 °C, 839 °C, and
869 °C, respectively. Since titanium has a high solubility of oxygen in both « and 3 phases,
oxygen present in the atmosphere diffuses into the sample during the dilatometric tests,
and with this increase in oxygen content, Tg also increases [30]. Under these conditions,
Tp was approximately 869 °C. This value is within 1% of that reported by Singh and

Souza [11].

Daita L (um)

EREREE

Tempareture (°C)

Figure 1. Dilatometric curve during heating process at a constant heating rate of 5 °C/min.

Figure 2 shows SEM secondary electron images corresponding to the three initial
conditions of Ti-407 alloy after 3 annealing and subsequent cooling; these images consist
primarily of prior 3-grain boundaries and intragranular « laths which exhibit a decrease
in thickness as the cooling rate increased. It must be noted that the cooling rate increases
from Figure 2a—c. The different phases found were determined based on their appear-
ance and were identified using a commonly accepted nomenclature for titanium alloy
microconstituents [31].

Priof B-grain
A iz
bounda:

Al bnundarl‘e‘xw, S
W\ AP

Figure 2. Scanning electron microscope images of Ti-407 alloy after 3-anneal heat treatment at 940 °C
for 1 h followed by (a) slow furnace cooling, (b) air cooling, and (c) water quenching.
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As can be observed in Figure 2a, furnace-cooled samples developed a combination of
intragranular «-Widmanstatten laths (ew) and coarser «-phase lamellae (grain boundary
allotriomorphs) which decorate the prior 3-grain boundaries. This type of microstructure
is similar to that observed in Ti-6Al-4V alloy slowly cooled from the {§ field. In this case,
however, the coarse lamellar microstructure is characterized by the presence of grain
boundary « («gp) and «-Widmanstétten (o) platelets that nucleate on the «gp layer and
grow inside the {3 grains, while the {3 phase is stabilized due to the vanadium enrichment
during slow cooling.

On the other hand, Figure 2b shows that the air-cooled microstructure developed a
combination of acicular martensite («’), intergranular o-Widmanstétten laths (eew), and
some prior 3-grain boundaries decorated with «gp. These observations indicate that at this
intermediate cooling rate, a martensitic transformation could not be reached completely,
and some amount of lamellar « nucleated and grew.

Finally, as depicted in Figure 2¢, water-quenched specimens showed a predominantly
martensitic microstructure, characterized by the presence of intragranular needle-shaped o',
as under this condition, the cooling rate was high enough to effectively hinder the diffusion-
controlled mechanism of o-phase lamellar growth. This martensitic transformation has
also been reported for other titanium alloys, such as Ti 6-Al-4V [32].

The o/ o lath thickness and primary o content as a function of cooling rate were mea-
sured using Image] software (Version 1.53k) for image analysis. The results are summarized
in Table 2. It can be noted that as the cooling rate increases from furnace cooling to water
quenching, the a-lath thickness decreases, indicating that ec-lath growth is time-dependent,
given that, as the cooling rate decreases, the martensitic transformation changes to a diffu-
sional transformation [33]. Also, the resulting primary o content decreases from 82% to
65% as the cooling rate increases, suggesting that a larger fraction of metastable {3 phase is
retained upon rapid cooling.

Table 2. Primary « thickness and volume fraction obtained upon cooling from 940° C/1 h in different
cooling environments.

Furmace Cool Air Cool Water Quench
o lath thickness (jum) 1.7 +08 0.6 +03 05+02
% primary o 82 70 65

High-temperature compression results for the three starting microstructures using
constant crosshead speed at different temperatures were used to assess the flow stress
behavior and microstructural evolution of this alloy. True stress—true strain curves were
computed from load and displacement values gathered from the universal testing machine
data acquisition software. Figure 3 shows the flow stress curves up to a true strain of —0.8.

In general, all samples that were deformed at low temperatures (below 830 °C) ex-
hibited, first, an increase in the flow stress at 0 < £ < 0.1, resulting from work hardening
up to the peak stress, followed by a flow softening until reaching a steady state flow. It
is noteworthy that for strains larger than ~0.5, the stress—strain curves exhibit an appar-
ent increase in stress which is associated with the effects of friction during the uniaxial
compression tests. This effect is more relevant for test temperatures lower than 850 °C.

The observed work hardening at the initial deformation stage has been reported as well
for Ti-6Al-4V alloy with initial lamellar microstructure under high-temperature uniaxial
compression below the 3-transus temperature [34]. On the other hand, flow softening has
been reported in other titanium alloys, and it may be caused by different physical processes,
including deformation heating, dynamic globularization of the prior lamellar o laths,
kinking of «, shear band formation, and texture change [28]. A similar flow softening
behavior is reported for Ti-6Al-4V alloy as a result of the globularization of the lamellar
structure, that is, the partition of « laths into equiaxed o globules, as well as the progressive
realignment of the « laths perpendicular to the loading direction [35,36]. Also, this flow
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softening could be attributed to a dynamic transformation of the microstructure, as it has
been reported as one of the primary sources of flow softening during the thermomechanical
processing of titanium alloys [37].
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Figure 3. True stress—true strain curves of Ti-407 alloy at constant crosshead speed of 0.05 mm/s up
to a deformation & = —0.8 at different temperatures for three initial conditions: (a) f-annealed and
slowly cooled in furnace, (b) 3-annealed and air-cocled, and (¢} 3-annealed and water-quenched.

Finally, it was observed that there was an increase in the flow stress at ¢ > 0.5 due to
the intensification of frictional forces between the specimen and the compression anvils.
For test temperatures T > 830 °C, the peak stress and the yield strength were very close
to each other, and the flow stress went into a steady state upon reaching the peak stress,
indicating the prevalence of dynamic recovery throughout the test.

Regarding the effect of cooling media after B annealing of compression specimens
on the yield strength and the peak stress (Figure 4), furnace-cooled samples showed
the lowest yield strength, while water-quenched and air-cooled specimens displayed the
highest yield strengths, indicating an inverse proportion of mechanical strength with
initial o-lath thickness. This behavior is observed especially at the lower deformation
temperatures (up to 830 °C). Above this threshold, the influence of initial microstructure on
mechanical strength is virtually negligible, as the initial lamellar hep « phase is increasingly
transforming into the high-temperature bec 3 phase. This behavior is also reported for
Ti-55 near e-titanium alloy as temperature approaches Ty [38].

As can be observed in Figure 4, there is a sharp change in the slope of the linear
temperature dependence of the yield strength and the peak stress in the temperature range
of 830-850 °C. This behavior can be attributed to the o + —+f3 transformation, which was
confirmed by metallographic examination of the deformed samples as discussed below.

Figure 5 shows a reconstruction of optical microscopy images from the cross-section
of a compression specimen deformed to a strain of —0.8 at 750 °C. Metallographic analysis
revealed different zones within the specimens, characterized by (a) the presence of a heavily
worked microstructure in the center of the sample, where strain was mainly concentrated;
(b) a dead metal zone in the vicinity of the surfaces as a result of frictional forces due to the
contact with the anvils; and (c) a moderately deformed area concentrated in the periphery,
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where a barrel shape is formed also as a consequence of friction. At this scale, all samples

showed a similar behavior.

(a) —a—Furnace Cool 100 1(B) —4— Furnace Cool
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Figure 4. Effect of cooling media after f annealing on compressive vield strength (a) and peak stresses
(b) at different temperatures.

Compression
Direction

oderate

< béformat n.,

Figure 5. Cross-section view of a f-annealed (940 °C/1 h/furnace cool) sample, reheated at 750 “C
for 30 min, uniaxially deformed in compression (¢ = —0.8), and then prepared metallographically to
highlight the deformation zones.

To gain more insight into the microstructural evolution of the deformed samples,
higher magnification optical microscopy images from the center (intense shearing zone)
of the specimens are presented in Figures 6-8 for the three different starting conditions.
In addition, the lower left corner of each of these pictures shows a higher magnification
SEM image.

At a low deformation temperature (750 “C}, plastic deformation causes coarsening
and realignment of elongated « grains in the direction normal to the applied stress, inde-
pendently of the initial microstructure (compare Figures 6a, 7a and 8a).

As the deformation temperature increases to 790 °C, coarsening of the clongated
a grains occurs faster, and an alignment perpendicular to the compression axis is also
evident in the material that was furnace-cooled after the f3-annealing treatment (Tiigure 6b).
In contrast, in deformed air-cooled and water-quenched specimens, the « laths become
kinked, as depicted in Figures 7b and 8b.

Compressive deformation at 830 “C and higher temperatures causes drastic changes in
the microstructure. As can be seen in Figures 6¢ and 8c, after deformation at 830 °C, material
furnace-cooled or water-quenched after the f-annealing treatment exhibits the presence of
equiaxed « grains within a transformed p matrix, which indicates that this temperature
is just below the Tg¢. A similar behavior has been reported for titanium alloy TA15, in
which the deformation above a critical globularization strain [39] at temperatures close to
Tpgt influenced the volume fraction and aspect ratio of the « phase [40]. On the other hand,
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the sample that was air-cooled after the 3 annealing (Figure 7c) exhibits a microstructure
consisting of a combination of elongated and equiaxed « grains in a transformed {3 matrix.

Figure 6. Microstructure of Ti-407 alloy after 3 annealing at 940 °C/1 h, furnace cooling, and
subsequent uniaxial compression (e = —0.8) at 0.05 mm/s at different temperatures: 750 °C (a),
790 °C (b), 830 °C (c), 870 °C (d), and 910 °C (e).

Figure 7. Microstructure of Ti-407 alloy after § annealing at 940 °C/1h, air cooling, and subsequent
uniaxial compression (¢ = —0.8) at 0.05 mm/s at different temperatures: 750 °C (a), 790 °C (b),
830 °C (c), 870 °C (d), and 910 °C (e).

Upon plastic deformation at T > 850 °C, coarse 3 grains containing intragranular lamel-
lar « were identified in the deformed samples (Figure 6d,e, Figure 7d,e and Figure &d,e),
confirming that deformation was carried out above the Tpy, and « laths were observed to be
nucleated during the cooling stage after compression. Even with the high strain magnitude
applied (e = —0.8), at this temperature, globularization of the « phase was not achieved, as
there was no « phase present during high-temperature deformation.
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Figure 8. Microstructure of Ti-407 alloy after p annealing at 940 "C/1 h, water quenching, and
subsequent uniaxial compression (¢ = —0.8) at 0.05 mm/s at different temperatures: 750 “C (a),
790 *C (b}, 830 “C (c), 870 °C (d), and 910 °C (e).

Comparing the initial microstructure presented in Figure 2a— with the deformation
microstructures presented in Figures 6-8, respectively, it becomes evident that plastic
deformation in uniaxial compression at T < 790 °C produces elongated and kinked « laths.
As the temperature increases above 790 “C but below Tpy, the elongated and kinked « laths
suffer a change in morphology to globular « grains with aspect ratios < 3. A similar
transformation of the  phase towards an equiaxed morphology upon high-temperature
deformation close to Tt has also been reported for Ti-6Al-4V and Ti-6Al-2Mo-2V-1le,
as a result of spheroidization [41-43]. Finally, for deformation at T > Tpy, the « phase
observed after cooling to room temperature exhibits a lamellar morphology, regardless of
the magnitude of the strain (¢ = —0.8) applied during uniaxial compression testing.

The globular « fraction, measured as an area percentage on SEM images with Image]
software, increased with testing temperature (Figure ¢), indicating that the globularization
process is highly dependent on temperature. This temperature dependence has been re-
ported as well for Ti60 alloy (Ti-5.6A1-3.75n-3.2Zr-0.5Mo-0.4Nb-1.0Ta-0.375i-0.05C), also
influencing the crystallographic orientation evolution of both the « and B phases [44]. The
maximum globular « fraction was obtained in the range of 815-830 °C, while transforma-
tion to the 3 phase was completed at ~835-870 “C for the three initial conditions. This
temperature was estimated from the temperature dependence of the yield strength and the
peak stress (Figure 3) and confirmed by non-isothermal dilatometry (Figure 1).

16 35
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Figure 9. Globular x-phase fraction obtained after § annealing at 940 “C/1 h and cooling in fur-
nace/air/water and subsequent uniaxial compression at different temperatures.
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As can be seen in Figure 4, the completion of the (« + 3)—f3 transformation causes
a change in the slope of the strength-temperature relationship. On the other hand, the
a-phase thickness, also measured with Image] software, increased with temperature up to
830 °C. Above this threshold, the a-phase thickness decreases to a minimum and does not
change significantly as the deformation temperature increases to 910 °C. This observation
suggests that after the plastic deformation of Ti-407 at T > Tz, a-lath thickness obtained
by cooling from the (3-phase field is independent of temperature, irrespective of the initial
microstructure. This finding correlates well with the plateau in yield and peak stresses
shown in Figure 3 for deformation temperatures T > 835 °C, shown in Figure 4, evidencing
the dependence of mechanical strength on «-lath thickness.

4, Conclusions

The initial microstructure and temperature dependence of the flow stress of Ti-407
alloy was determined using uniaxial compression tests in the range of 750-910 °C. Initial
lamellar microstructures with different lath thicknesses were obtained via  annealing
at 940 °C for one hour and then furnace cooling, air cooling, or water quenching. The
following conclusions are drawn from this investigation:

(1) Compressive yield strength revealed a marked dependence on the initial microstruc-
ture. Yield strengths of furnace-cooled specimens were consistently lower throughout
the test temperatures up to about 835 °C, where all initial microstructures converge at
a yield strength of 14 MPa. This behavior is attributed to the higher o lath thickness
of furnace-cooled specimens (1.7 & 0.8 um) in comparison with air-cooled and water-
quenched samples (0.6 £ 0.3 um and 0.5 + 0.2 um, respectively), as there are fewer
inter-lath 3 ligaments per unit area to hinder dislocation motion.

(2) The globular o fraction increased with temperature, reaching a maximum of 15-16%
in the range of 815-830 °C, just below the Ty Deformation at temperatures below
815 °C produced predominantly elongated « phase, indicating that the strain mag-
nitude solely is not enough to promote globularization of the « phase, but a certain
temperature threshold below the Tg¢ must be reached.

(3) Flow stress behavior revealed two temperature-dependent regimes based on the form
of the true stress—true strain curves: (a) the low-temperature regime (750-815 °C)
showing a peak stress at £ < 0.1 as a result of work hardening, followed by a softening
stage, characterized by morphological changes in the alpha phase (kinking and then
globularization) as well as flow localization, and (b) the high-temperature regime
(830-910 °C), where flow stress remains virtually constant after reaching the peak
stress, indicating a continuous competition of strain hardening and dynamic recovery
in the deformed 3 grains.
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