BIBLIOTECA CENTRAL LUIS F LELOIR

BibliOteca Digital BIBLIOTECA CENTRAL]EJLOIR

F c E N - U B A FACULTAD DE CIENCIAS EXACTAS Y NATURALES UBA

Tesis de Posgrado

Sistema circonio-titanio : Diagrama
de fases y transformaciones
asociadas

Ruch, Marta Clelia

1989

Tesis presentada para obtener el grado de Doctor en Ciencias
Fisicas de la Universidad de Buenos Aires

Este documento forma parte de la coleccién de tesis doctorales y de maestria de la Biblioteca
Central Dr. Luis Federico Leloir, disponible en digital.bl.fcen.uba.ar. Su utilizacién debe ser
acompafiada por la cita bibliogréfica con reconocimiento de la fuente.

This document is part of the doctoral theses collection of the Central Library Dr. Luis Federico
Leloir, available in digital.bl.fcen.uba.ar. It should be used accompanied by the corresponding
citation acknowledging the source.

Cita tipo APA:

Ruch, Marta Clelia. (1989). Sistema circonio-titanio : Diagrama de fases y transformaciones
asociadas. Facultad de Ciencias Exactas y Naturales. Universidad de Buenos Aires.
http://digital.bl.fcen.uba.ar/Download/Tesis/Tesis_2273_Ruch.pdf

Cita tipo Chicago:

Ruch, Marta Clelia. "Sistema circonio-titanio : Diagrama de fases y transformaciones asociadas".
Tesis de Doctor. Facultad de Ciencias Exactas y Naturales. Universidad de Buenos Aires. 1989.
http://digital.bl.fcen.uba.ar/Download/Tesis/Tesis_2273_Ruch.pdf

UBA

Universidad de Buenos Aires

EXACTAS:

Facultad de Ciencias Exactas y Naturales

Direccidn: Biblioteca Central Dr. Luis F. Leloir, Facultad de Ciencias Exactas y Naturales, Universidad de Buenos Aires. Contacto: digital@bl.fcen.uba.ar

Intendente Giiiraldes 2160 - C1428EGA - Tel. (++54 +11) 4789-9293



http://digital.bl.fcen.uba.ar
http://digital.bl.fcen.uba.ar
http://digital.bl.fcen.uba.ar/Download/Tesis/Tesis_2273_Ruch.pdf
http://digital.bl.fcen.uba.ar/Download/Tesis/Tesis_2273_Ruch.pdf
mailto:digital@bl.fcen.uba.ar

Tesls
2273
Ej.2

UNIVERSIDAD DE BUENOS AIRES

FACULTAD DE CIENCIAS EXACTAS Y NATURALES

Tema de Tesis:
SISTEMA CIRCONIO-TITANIO

DIAGRAMA DE FASES Y TRANSFORMACIONES ASOCIADAS

Autor

Marta Clelia Ruch

Director de Tesis

Dra. Delia Arias

tugar de Trabaijo
Comisidn Nacional de Energia Atdmica

Gerencia de Desarrollo

Tesis presentada para optar al titulo de Doctor en Ciencias Fisicas

1989 _22+3 -
5a' "o



SISTEMA CIRCONIO-TITANIO

DIAGRAMA DE FASES Y TRANSFORMACIONES ASOCIADAS

RESUMEN

En este trabajo se hace una revisidn critica del diagrama circo-
nio—titanio. Para ello, se estudian las transformaciones de fase
que presentan el circonio, el titanio y el sistema circonio-
titanio, con especial énfasis en la influencia de las distintas
impurezas tanto sobre la temperatura de transicidn como sobre la

morfologia de las fases resultantes. 8Se utilizan las siguientes

veren v
. -

técnicas experimentales: resistividad eléctrica en funcidn de a4,

-

temperatura, tratamientos térmicos, metalografia dOptica y elgcr:

*

trénica, difraccionm de rayos X y microandlisis. 8Se hace ura

e. s ues
sw?
o rwen-

comparacidn entre la resistividad eléctrica, la calorimetria y la

[ X X}
.« o
son e

dilatometria como técnicas para el estudio cinético de las trdns-—-

formaciones de fase.
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INTRODUCCION

El sistema Zr-Ti presenta solubilidad total en todo el
rango de composiciones y un punto alotrdpico de menor temperatura
para la aleaciodn equiatdmica. Su diagrama de equilibrio fue
revisado por Murray en 1981, quien acepta temperaturas de transi-
cion determinadas por técnicas metalograficas y no toma en cuenta
aquellas medidas por Etchessahar y Debuigne por dilatometria.
Como la diferencia entre ambas temperaturas es de 80K, parecia
interesante emplear una tercera técnica, la variacidn de 1la
resistividad eléctrica, para investigar el problema.

Por otro lado, en las aleaciones de Ti y Zr con elementos
de transicién de los grupos V y VI, tales como V, Cr y Nb, todos
estabilizadores 3, diversos autores bhan encontrado la fase hexa-
gonal w, que se forma a partir de 1la estructura cubica centrada.
Algunos autores reportaban haber detectado esta fase, otros por
el contrario, reportaban su ausencia.

Se decidid estudiar el sistema Zr-Ti prestando especial
atencidn a la temperatura de tramsicion de la aleacidn equiatdmi-
ca y a las condiciones de aparicidn de las distintas fases. Para
caracterizar bien las aleaciones, se estudiaron los materiales de
partida vy al comprobar la influencia del contenido de impurezas
sobre las temperaturas de transicidn y la morfologia del produc-
to, se agregaron mas muestras de Ti y de Zr de distinta pure:za.

Es sabido que en la determinacion de 1los diagramas de
equilibrio 1los factores que mas influyen son el contenido de
impurezas Yy las técnicas de medicidn. Para este trabajo

experimental se eligieron las siguientes técnicas:



- para la determinacion de las
resistividad eléctrica,
barrido,

- para la

aleaciones se hicieron tratamientos isotérmicos a distintas

temperaturas de transformacién,

medida en otro laboratorio;

y mas tarde calorimetria diferencial de
morfologia de la tramnsformacion f3i/a en Ti, Zr y las
tem-

peraturas y luego se analizd el material por microscopia optica y

electrédnica, microanalisis,

- para

mientos térmicos se trabajd con una muestra de aleacidn

difraccion de rayos X.

el efecto de la contaminmacidn con aire durante los trata-

equiato-

mica contaminada adrede durante la fusidn.

Este trabajo consta de cinco capitulos. En el primero se
discuten 1las distintas +transformaciones heterogéneas sélido-
sdlido que pueden presentarse en Zr, Ti y sus aleaciones. Se

presentan también los diagramas de equilibrio de

Zr y Ti con Fe,

0O vy N, que son las principales impurezas de estos materiales, vy
se plantean las discrepancias que hay respecto del diagrama Zr-
Ti. En el segundo capitulo se describen los procedimientos

experimentales que se siguieron.
los resultados experimentales se
ofrece el estudio

el tercero se

cuarto el de las aleaciones. En
el
transformacion vy
resultados experimentales para
diagrama de equilibrio.

El

sul tados experimentales y nuestro diagrama de equilibrio,

efecto del oxigeno y del nitrdgeno sobre las temperaturas

la aparicidn de la fase

capitulo quinto contiene la discusion de nuestros

Para una presentacidn mas clara,
dividieron en dos capitulos: en
de los materiales puros y en el

éste se considera especialmente

de

w. Se utilizan los

ajustar un calculo tedrico del
re-

frente



a resultados publicados. Se comparan las tecnicas de resistivi-
dad eléctrica, dilatometria y calorimetria, y se concluye que la

primera es la mas sensible para detectar el comienzo de 1la

transformacidn.

Las conclusiones de este trabajo pueden resumirse asi:
- La temperatura de transicion a/f3 de Zr-504Ti es (864%2)K,
medida por la técnica de resistividad;
- La transformacidn /a en aleaciones del sistema Zr-Ti es aci-
cular; forma y tamafo de las agujas dependen de la composicidn de
la aleacidn y de la temperatura de recocido;
- La fase w ideal se determind en aleaciones Zr-50%Ti que contie-
nen 47%at N y 1,27 0O, luego de tratamientos térmicos en f3, y la w
de equilibrio en material qQue contenia la w ideal y fue luego
envejecido a 773K;
- La transformacién B/a en Ti y en 1Ir es masiva en los
materiales de alta pureza y Widmanstatten cuando la cantidad de

impurezas es mayor.



1. INTRODUCCION TEORICA Y ANTECEDENTES DEL FROBLEMA
1.1. TRANSFORMACIONES DE FASE EN ESTADO SOLIDO

Un material sufre una transformacidn de fase en estado
s6lido cuando su estructura cristalina cambia, es decir, cuando
se modifica el ordenamiento de los Atomos de ese sdlido. Esto
ocurre a temperatura vy presidn tales que la energia libre de
Gibbs de la nueva fase es menotr que la de la fase matriz. La
temperatura a la cual la energia libre de Gibbs de las dos fases
es igual se denomina To. A To, dos fases de igual composicidn
estadn en equilibrio inestable entre si. For supuesto, la tempera-
tura de transicidn es caracteristica de cada material.

lLas transformaciones de fase pueden ser clasificadas si-
guiendo distintos criterios. For ejemplo, segin la manera en que
varian los pardmetros termodindmicos durante el transcurso de 1la
misma, se las clasifica en transformaciones de primera vy de
segunda especie. En las tramnsformaciones de primera especie, las
funciones termodinamicas tales como la entalpia y la energia
libre sufren discontinuidades, mientras gque en las de segunda
especie estas funciones son continuwas y sus derivadas, disconti-
nuas. Segun Landau [1]1, en el punto de transicidn de fase de
primera especie, un cuerpo esta en equilibrio en dos estados
diferentes, mientras gue en el de segunda especie los estados de
las dos fases coinciden. Como los cambios de fase cristalografi-
cos del tipo cc/hc o cc/ccc en metales normalmente son de primera
especie, aqui nos referiremos solamente a este tipo de transi-
ciones.

Segun l1a manera en que aparece la nueva fase, se habla de

10



transformaciones homogéneas y heterogéneas. En las primeras todo
el material transforma simulténeamente, mientras que en las se-—
gundas se pueden distinguir dos etapas: nucleacidn y crecimiento.
Se seguird aqui la clasificacidn de Adda [2] para las transforma-
ciones de fase heterogéneas en estado sdlido y se explicara
brevemente las caracteristicas de aquéllas que pueden presentarse
en el titanio, el circonio y el sistema circonio-titanio, segun

distintos autores y los resultados del presente trabajo.

1.1.1. TRANSFORMACIONES HETEROGENEAS EN ESTADO SOLIDO

Las transformaciones heterogéneas son aquéllas que se
producen por procesos discontinuwos y localizados, de manera que
en cada instante de la misma sdélo un ndmero limitado de atomos
pasa de una fase a la otra. Pueden dividirse en dos etapas,
a.— nucleacidn, en la cual se forman peqgueros dominios de 1la
nueva fase, capaces de convertirse en embriones o ndcleos
b.—- crecimiento, en la cual estos dominios crecen hasta agotar la
fase matriz.

Estas transformaciones se pueden clasificar a su vezr segun
la manera en que los Atomos se mueven para acupar los sitios en
la nueva fase, es decir por los mecanismos puestos en juego

durante el transcurso de las mismas.

1.1.1.1. NUCLEACION
Durante la nucleacidn, las fluctuaciones de heterofase en
el seno del material dan origen localmente a pequefos embriones

efimeros de nueva fase, fuera del equilibrio. Como en la frontera

11



de estos embriones el ordenamiento de los &tomos no es ni el de
la matriz ni el del ndcleo, en una zona de transicidn bastante
estrecha, que separa el embridn de la matriz hay un exceso de
energia. La energia libre de Gibbs del embridn, G°(n), se puede
representar por
G®(n) = n*(G(B)-G(a)) + A(n)eT (1)

donde n es el numero de Atomos gque lo forman, A(n) es el area del
mismo vy T su tensidn superficial. En el limite del dominio de
estabilidad de las dos fases, G(x)=G(B) v la energia estd gober-
nada por la tensidn superficial, la geometria y el numero de
Atomos que conforman el ndcleo. Existe un tamafo critico de los
ndcleos, a partir del cual la probabilidad de crecimiente es
mayor que la de disclucidn.

La energia superficial esta ligada a las caracteristicas
de la frontera. For ejemplo, la energia de activacidn requerida
para la nucleacidn en borde de gramo o la formacidn de nlcleos
coherentes con la mat:1z es menor que la requerida para 1la

nucleacidn sin relsciones de orientacidn, en el seno de un grano.

1.1.1.2. CRECIMIENTO

ta nueva fase puede crecer por un mecanismo de difusidn o
por uwno de tipo cooperativo. 8i la composicidn de la fase que
crece por difusidn difiere de la de la matriz, se habla de trans-—
formaciones gobernadas por difusidn a gran distancia, en el
sentido de la ley de Fick [2].

Si las composiciones de matriz y producto coinciden,

puede tratarse de una transformacidn con difusidn a corta distan-



cla o de una de tipo cooperativo. En las primetras, el crecimiento
esta gobernado por una reaccidn de interfase; la estructura de la
matriz se destruye y los atomos se incorporan individualmente a
la nueva red mediante saltos de difusidn. Se trata de un creci-
miento activado térmicamente. Este tipo de transformacidn puede
evitarse por templado. La recristalizacidn y la transformacidn
masiva entran en esta categoria.

El crecimiento de tipo cooperativo o displacivo se produce
por el desplazamiento coordenado de los Atomos. Hay un corte o
distorsidn en la red, acompaiado por pequefios desplazamientos de
algunos A&tomos. Siempre hay una relacidn de orientacidn entre la
matriz y el producto. La interfase se mantiene coherente o por 1lo
menos semicoherente; su desplazamiento puede ser muy rapido; el
crecimiento es atérmico. El1 ejemplo tipico es la transformacidn

martensitica.

1.1.2. FASES FRESENTES EN Ti, Zr Y EL SISTEMA Ti-Zr

El Zr vy el Ti puros presentan una transformacidn alotrdépi-
ca entre la fase B cubica centrada (cc) de alta temperatura y la
fase a hexagonal compacta (hc) de baja temperatura. El sistema
Ti-Zr [Z] presenta las mismas fases y solubilidad total en ambas,
con un campo bifasico muy angosto.

Las transformaciones que se han encontrado en estos mate-—
Fiales son:
- B (cc) a « (hc) mediante distintos mecanismos de transformacién:

X masiva

X martensitica



¥ Widmanstatten
-~ Modificacidn de la fase « hc por recristalizacidng
- Aparicidén de la fase metaestable omega, hexagonal;

- Precipitacién de compuestos debido a la presencia de impurezas.

1.1.3. TRANSFORMACION B/a

La fase 8 cc, figura 1, estd formada por cubos de lado a,
con un a&tomo en cada vértice y uno en el centro del cuerpo. Tiene
dos atomos por celda, ubicados en los puntos genéricos (0,0,0) vy
(Bab,%). El apilamiento mas compacto se da en la direccidn {112}
con una secuencia ABCDEFA... Cada &tomo tiene B8 primeros vecinos
en %all y 6 segundos vecinos en a&.

La fase a hc estad formada por prismas hexagonales de lado
a y altura c, con un atomo en cada vértice y en el centro de 1la
base y X Aatomos en el plano c/Z2, con coordenadas del tipo
(2/%3,1/%,1/2). 8Se forma por un apilamiento de planos basales
(001) con secuencia ABABA... La celda primitiva, que contiene 2
atomos, en (0,0,0) vy (2/3,1/3,1/2), es el paralelepipedo repre-
sentado en la figura 2. Fara que esta estructura sea geométri-
camente compacta, debe ser c/a=J(8/%)=1,633. Esta relacidn nor-
malmente no se cumple, aunque c/a toma valores cercanos a éste.
For ejemplo, para Ti vale 1,388 y para Zr 1,594.

Las estructuras cc y hc pueden formarse, una a partir de
la otra, cumpliendoc unas relaciones de orientacidén, las relacio-
nes de Burgers:

(001)a // (110)B

{110 /7 [1111R8

14
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Figura 1. Estructura cibica centrada (cc), AZ.

Figura 2. Estructura hexagonal compacta (hc), A3.



Si se cumple esto, un cristal B puede dar origen a 12 orientacio-
nes « diferentes, y un cristal a a &6 orientaciones de B [2].
Normalmente, las transformaciones alotrdpicas en metales
puros son masivas o martensiticas, mientras que en las aleaciones
también puede haber transformaciones con difusidn quimica como la

Widmanstatten.

1.1.4. TRANSFORMACION MASIVA

Flichta [4] define la transformacidén masiva como una
transformacidn sdlido—-sdlido, teérmicamente activada, en la cual
el producto tiene igual composicidn que la matriz y el crecimien-
to es de corto alcance, por saltos difusionales a través de una
interfase desordenada. Un dGnico grano masivo puede absorber
varios granos matriz durante el crecimientos la interfase se
moveria presumiblementz por saltos de &tomos individuales [5,6],
a velocidades muy altas, mayores que 1 cm/seg [&6], sin impedi-
mentos de tipo cristalografico [7].

Las caracteristicas del crecimiento masivo indujeron a
Massalski [7] en sus primeros trabajos a considerar que los
embriones deberian setr totalmente incohérentes con la matriz. Sin
embargo, la energia de superficie de estos niucleos deberia ser
demasiado grande como para permitir la alta tasa de nucleacidn
observada, sefala el mismo autor [7], concluyendo que probable-
mente los nlcleos sean tan coherentes con la matriz como 1la
cristalografia lo permita [7,8]. For otro lado, algunas propieda-
des de las interfases, como su alta velocidad de crecimiento y su

habilidad de atravesar bordes de granc de la matriz, no serian



compatibles con esta condicidn de coherencia de la interfase. Se
puede entonces suponer que si bien los nucleos probablemente sean
coherentes con el grano en el cual se forman, esta propiedad se
iria degradando durante el crecimiento.

En cuanto & los mecanismos de crecimiento, Menon y coauto-
res [8] proponen que por consideraciones energéticas, la migra-
cidon de la interfase perpendicular a2 si misma deberia estar
prohibida, vy el crecimiento ocurriria por un mecanismo de cufa.
Sin embargo, sefialan gue no habria suficiente evidencia experi-
mental para esta prediccidn tedrica. El otro modelo de crecimien-—
to [4] describe una inter fase desordenada, amorfa, en la cual los
Atomos efectdan saltos difusionales. La evidencia experimental
muestra tanto bordes rectos, en forma de cufa, como redondeados,
indicando que ambos mecanismos serian posibles.

Fara resumir, Massalski propone que la masiva presenta una
microestructura ligada al subenfriamiento y a las altas velocida-
des de interfase vy que adopta el crecimiento menos coherente
compatible con las relaciones de orientacidn impuestas durante la
nucleacion [8].

Desde el punto de vista de la termodinamica y de los
diagramas de equilibrio, Flichta y coautores [4] indican tres
requerimientos b&sicos para la existencia de una reaccidn masiva
en sistemas binarios:

1. La To debe ser suficientemente alta para que los saltos atdmi--
cos en la interfase ocurtran a una frecuencia razonable.
2. La cinética de las reacciones competitivas debe ser suficien-

temente lenta. La reaccidn masiva se ve favorecida por un angosto
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campo de dos fases (To casi paralelo al eje de composicidn)i; un
ancho campo de dos fases (To casi paralelo al eje de temperatura)
inhibiria la reaccidn.
3. La fase producto am debe tener un rango de existencia tal que
To sea aproximadamente bisectriz del campo de dos fases y que no
esté cerca del solvus.

Sin embargo, para Mats Hillert [5]. la temperatura impor-
tante para la transformacidn seria el solvus « y na la To, como
para los otros autores. A este resultado llega aplicando el
concepto de equilibrio local en la interfase, situacidn valida si
la transformacidn avanza por saltos de &tomos a través de una

interfase incoherente (todas las masivas, segun este autor).

1.1.5. TRANSFORMACION MARTENSITICA

La transformacidn martensitica es displaciva o de corte;
los A&tomos pasan de la posicidn inicial en la fase matriz a la
final en la fase producto mediante un mecanismo de desplazamiento
cooperativo. Como éstos son menores que una distancia interatomi-
ca, se habla de transformacion sin difusidn. Resulta en un cambio
de forma y en la inclinacidn de la superficie. Crece preferen-
cialmente en alguna direccidn cristalina y no puede atravesar
bordes de grano de la matriz. La interfase probablemente tiene
una alta coherencia con la matriz y se mueve rapidamente por
deslizamiento de dislocaciones glisiles. La interfase plana entre
la matriz y las placas recibe el nombre de plano de héabito de la
transformacidn. Fara el Ti es el 334)p [2]. Al microscoplio se

observan agujas o bloques.
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Debido a que el mecanismo de migracidn y cambio de Tforma
requiere una gran fuerza impulsora, las transformaciones marten-

siticas comienzan a una temperatura caracteristica, Ms, inferior

a To. Ms es la temperatura a la cual aparece la primera placa y
es independiente de la velocidad de enfriamiento. Fara Massalski
[7], Ms es una To desplazada. Otra temperatura caracteristica de

estas reacciones es Mf, a la cual la matriz termind de transfor-
mar en el producto. 5i el material se mantiene a una temperatura
entre Ms y Mf, la transformacidn se interrumpe (martensita atér-
mica). La fraccidn transformada es propia de cada temperatura.
Esta transformacidn no se puede suprimir por templado, pero si
por enfriamiento lento, de manera que al llegar a Ms todo el
material haya tranformado ya a la fase de equilibrio. Al calentar
un material martensitico, la transformacion inversa comienza a la
temperatura Bs y termina a 3f.

Existe una relacidn de orientacidn entre las fases matri:z
y producto. PFPor ejemplo, para la transformacion f8{(cc)/a(hc) se
cumplen las relaciones de Burgers [2]. Diversos autores han
planteado modelos donde se calcula la matriz de transformacidn vy

otras caracteristicas.

l1.1.6. ESTRUCTURA TIPO WIDMANSTATTEN

Esta estructura se produce por un mecanismo intermedio
entre el de nucleacidn y crecimiento y la martensita [2]. E1
producto guarda relacion de orientaciodn con la matriz y existe
relieve en la superficie, es decir, ha operado un mecanismo de

corte [?] y hay una direccion preferencial para el crecimiento,
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que da origen a una morfologia acicular o en placas, pero el
crecimiento est& gobernado por la difusidn de soluto desde o
hacia la matriz. Distintos autores han estudiado la precipitacién
y el crecimiento de la fase hc tipo Widmanst&tten a partir de la
cc [10-13]. Aaronson, Triplett y Andes, en su estudic sobre las
transformaciones de fase en aleaciones hiposutectoides del siste-
ma Ti-Cr [13], distinguen una variedad de morfologias, dependien-—
do del subenfriamiento. Asi, a temperaturas apenas por debajo de
la B/a+B, aparecen en borde de grano 3 unos precipitados alarga-
dos que forman cadenas, "alotriomorfos de «". Al subenfriar mas,
comienzan a crecer "placas laterales" desde los alotriomorfos vy
hacia el seno de los granos. Estas placas tienen aspecto acicular
y una relacidn de orientacidn con la matriz y con el alotriomorfo

a partir del cual crecen, y no son capaces de atravesar boirdes de

grano. Si el subenfriamientoc es ain mayor, hay "mucleacidn

simpatica": otras placas nuclean en los bordes de los cristales

de la nueva fase, dando origen a "manocjos'", ue & su vez pueden
b g L

combinarse para formar "estrellas". A temperaturas menores, la
nucleacidn de « Widmanstatten en el seno de las granos es mas
importante que la que ocurre en los bordes. Todas estas morfolo-
gias se identifican como "a-normal".

También existe otra forma de precipitacidon de « Widmans-—
tatten. En particular, en los sistemas Ti-Cr y Ti—-Mo, Aaronson,
Menon, Unnikrishnan vy otros autores [10-13F]1 han observado una
transicidn en la manera en gque precipita y crece esta estructura.
En muestras homogeneizadas en 3 y recocidas luego a distintas

temperaturaé en el campo «+3 o por debajo de 1la temperatura
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eutectoide, la morfologia de los precipitados « sufre una transi-
cion desde 1o que ellos identifican como "a—normal” hasta las
llamadas "placas negras de «" [10,11,13]. Menon y Aaronson [10]
asocian este fendmeno a una doble inflexidn en la curva de ener-
gia libre de 3 v a la separacitdn de esta fase en dos, una rica
en Ti v la otra rica en Cr. "a—-normal" estaria en equilibrio con
la primera, las "placas negras" con la segunda. For otroc lado,
Unnikrishnan, Menon vy BRanerjee [1Z] observan el mismo tipo de
transicidn al variar el tratamiento inicial de las probetas: "o-
normal” en muestras homogeneizadas en i y trecocidas en a+B3,
"placas negras de «" en muestras templadas desde 3 y luego reco-
cidas en «+fB. Como encuentran las dos morfologias a la misma
temperatura de recocido, proponen que la formacidn de las placas
negras se ve favorecida por discontinuidades producidas en la
matriz durante el templado, en particular la precipitacion de
particulas de la fase w.

En 1 Capitulo 4 haremos referencia a estas descripciones

e interpretaciones.

1.1.7. CONSIDERACIONES GENERALES

En funcidn de la velocidad de enfriamiento, el tipo de
transformacion puede variar. Por ejemplo, segun Massalski [7] las
estructuras tipo Widmanstatten y masiva serian competitivas en
este sentido. La primera, restringida por relaciones cristalogra-—
ficas con la matriz y controlada por difusidn, est&d asociada a
geometrias tipicas: placas, agujas, cuboides, dientes de sierra.

La masiva presenta uwuna subestructura ligada al subenfriamiento vy

)



& las altas velocidades de interfase. La masiva adopta el modo de
crecimiento menos coherente compatible con las relaciones de
orientacidn impuestas durante la nucleacidn. La informacidn sobre
los tipos de transformacidn que puede sufrir uwun material en
funcidn de la velocidad de enfriamiento se vuelca en los diagra-

mas TTT (Transformacidn, Temperatura, Tiempo).

1.1.8. FASE OMEGA

La fase w se forma a partir de la estructura cc. Seguin la
revision de Sikka, Vohra y Chidambaram [14], fue reportada ini-
cialmente en aleaciones cc de base Ti por Frost en 1254. En 1955
Bagaryatskii y col [15] y un poco ma&s tarde Silcock [16] en forma
independiente demostraron gue w tiene estructura hexagonal con
c/a=0,612.

Esta fase aparece bajo presidn en los metales de transi-
cidn del grupo IV, Ti, Zr y Hf [14] vy por tratamientos térmicas
en aleaciones de estos elementos con estabilizadores (3. En
general, aparece en sistemas en los gue la fase [ puede ser
retenida por templado, vy esta asociada a una variacion en la
ocupacicon de la banda de electrones d. En particular, en el
sistema Ti-Zr fue reportada por Sass [17] en una aleacidn Zr-
Z29%4Ti que probablemente se habia contaminado con oxigeno y nitro-
genc y por Dubertret y Fayard [18] en ZrTiZ220.

La fase w se forma a partir de la cc mediante un mecanismo
de tipo displacivo [12]. Los planos (111)f3 tienen una secuencia
de apilamiento ARCA... (Fig.3a). 8i los planos B y C colapsan

mientras los A permanecen en su lugar, se forma la estructura w
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ideal o atérmica, tipo AlBZ2, descripta por Silcock [16]. §&i el
colapso no es total, se obtiene una simetria trigonal (Fig.3b y
c). La w ideal o atérmica tiene una estructura tipo grafito, con
secuencia de apilamiento ABAE...Sus parametros de ted estan liga-
dos a los de la fase matriz 3 por las relaciones a(w)=lZ2-a(f3),
c{w)=%elZTea(B) y c/a=kel(3/2)=0,612 [19,20]. La celda unitaria
tiene 2 &tomos, uno en el plano A y dos en el By los &tomos en
los planos A y B no son equivalentes (Fig.4). La w atérmica no
produce efectos de superficie, es reversible e invariante en
composicidn [14]. La relacidn de orientacidn entre 8 y w es
<1113/ /7<001w vy {11033//{1103w. Las cuatro direcciones [111] de
la cc pueden dar lugar a otras tantas orientaciones posibles para
la w; a su vez, tres pares de planos pueden colapsar, generando
un total de doce posibles variantes de w dentro de un dnico grano
B. Aparecen peqgquenas regiones de w dentro de la matriz @B, cohe-
rentes con ella debido al mecanismo de formacidn.

Si un material que contiene particulas de w es sometido a
tratamientos termicos cercanos a Tw se produce la w isotérmica.
Esta no es una transformacidon de nucleacidon y crecimiento, vya
que potr colapso de planos se produce primero la cantidad de w
necesaria para llegar al equilibrio metaestable y luego por
difusidn se alcanza la composicion de equilibrio [19]. Sus para-
metros de red no son iguales a los de la w atérmica, vy la rela-
cidn c/a reportada, 0,622, es un poco mayor. Hatt y Roberts [20]
encontraron esta fase en una aleacidn Zr-7%ZatV envejecida a 473k.

La transformacidn «/w ocurre bajo presidon en Ti, Zr y Hf a

temperatura ambiente. Luego de algunas discusiones acerca del



mecanismo de transformacion [21,22], hay acuerdo en gue procede a
traveés de la fase B: «/f3/w. Las relaciones de orientacidn son las
de Burgers para a/B y las ya descriptas para $3/w [14].

La estructura (fi+w) resulta metaestable respecto de la
(x¢+B), ya que durante el envejecimiento y la deformacidn plastica
de metales de transicidn del grupo IV puede revertir a fases de
equilibrio. Hickman presenta en [23] uvun diagrama TTT para una
aleacion Ti-20%wtVY, mostrando que un tratamiento prolongado en el
campo «+f3 puede suprimir la raccidn f8/w.

La aparicion de la fase w durante laos tratamientos térmi-
cos produce fragilizacidnm del material, con el consiguiente ries-—
go de fractura fragil. Sin embargo, la alta tenacidad de w-Ti
puede wvolverlo un material estructural Gtil en medios cuasihi-
drostaticos. Desde el punto de vista académico, en los Judltimos
veinte afnos mucho esfuerzo se volcod en la explicacion de los
mecanismos de formacidn de esta fase y se han hecho desarrollaos

que también son aplicables a otras estructuras [24-27].

1.2. CIRCONIO Y TITANIO

El circonio y el titanio son dos metales de transicidn con
caracteristicas fisicas, cristalogrdaficas vy metaludrgicas muy
similares. Ambos son metales de transicidn del grupo IV de 1la
tabla periddica, ambos tienen estructura electrdnica s2di, ambos
presentan una fase cc de alta temperatura B y una fase hc de baja
temperatura «, a presidn normal, y la fase w estable a altas
presiones. En la tabla 1 se muestran algunos datos fisicos y en

la figura 5 el diagrama temperatura-presion para el Zr puro,



TABLA 1

PROPIEDADES FISICAS DE Ti Y 1Ir

1

Teaperatura | Teaperatura | Pardaetros de red | Peso |Entalpia de
de fusién a/f hc [ne] cc atéaico a/
a=0,295
Ti 1943 K (3)] 1155 K [3]] c=0,468 | a=0,332 | 47.88 4170 /ol
c/a=1,988 [3] [31)
2=0,323
ir 2149 K[34]] 1136 K[34}| c=0,515 | a=0,3409| 91.224 | 4013 J/mol
t/a=1,394 [28) | [31)
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Figera 5. Diagraama presidn .c temperatura de Ir,
ceqdn Abriata vy Exlcich [28)




tomado de la revision de Abriata y Bolcich [ZB].

Hay acuerdo respecto de la temperatura de transformacidn
de los elementos puros [3]. Como en todos los materiales puros la
transformacidn ocurre a temperatura constante. Sin embargo, apa-
rece un pequefo campo de dos fases cuya extensidn en temperatura
da una medida de la concentracidn de impurezas en el material.

En cuantoc a la morfologia de la transformacion B/«, dis-
tintos resultados han sido reportados. Akhtar [29,30], en su
estudio de ZIrx*92.9%, encuentra que la transformacidn @i/« es
masiva si enfria directamente desde el liquidus y de corte si
transforma siguiendo el ciclo «/B/«. FPropone ademas que «/fi es
masiva. En [30] utilirza sus resultados para crecer monocristales
de o—Zr de hasta 20 cm de largo. La transformacidn B/« del Ti

puede ser tanto martensitica como masiva [32].

1.2.1. DIAGRAMA Fe-Ti. ZONA RICA EN Ti

La presencia de Fe como impureza en a—-Ti produce un des-—
censo de la temperatura de transformacidn «/f vy un aumento en la
extensidn del campo de dos fases, como se puede observar en el
diagrama de la figura ba, tomado de la revisidn de Murray [33].
La solubilidad de Fe en «-Ti es sumamente baja, del orden de 350
ppm at a temperatura ambiente. E1l detalle de la zona rica en Ti
(Fig.6b), también segin Murray, muestra gue la solubilidad de Fe
en «-Ti es maxima a 273 kK alcanzando 500 ppm at Fe, como fue
demostrado por Raub y col [34]. Este comportamiento recibe el
nombre de solubilidad retrdégrada. En aleaciones con mas de 500

ppm at y hasta 2,3% at de Fe, la transformacidn B/« da origen a
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una martensita acicular con una estructura hc levemente distor-
sionada por la sobresaturacidén en Fe [33,305].

En la zona de solubilidad retrdgrada el campo «+ff es muy
angosto, con To practicamente paralelo al eje de la composicidn.
Se cumplirian las condiciones de Flichta [4] para que la trans-

formacidn B/« sea masiva.

1.2.2. DIAGRAMA Fe-Zr. ZONA RICA EN Zr

El diagrama Fe-IZr (Fig.7) ha sido revisado recientemente
po+r Arias y Abriata [36]. La solubilidad de Fe en a—Zr es menor
aun que en «-Ti, con un maximo de 300 ppm at de Fe a 1003 K. Los
cdlculos de Weiss y coautores [37], basados en resultados experi-
mentales, dan 400 ppm at a 243K y 110 ppm at a 713k. En
aleaciones diluidas hasta 400 ppm at la transformacidn B/« da
origen a una estructura hc martensitica [37]. A mayores concen-—

traciones de Fe, precipitan compuestos intermet&licos y pueden

aparecer fases metaestables como la w y la ©.

1.2.3. INFLUENCIA DEL CONTENIDO DE O Y N

Los diagramas de equilibrio de los sistemas Zr-0, Ti-0 vy
Ti—-N, revisados por Abriata, Garcés y Versaci [38] y Murray vy
Wriedt [39,40] respectivamente, presentan un comportamiento muy
similar en la zona rica en Zr o Ti: la presencia de 0 o N como
intersticial produce un aumento en la temperatura del solvus
a/a+fl vy la aparicion de un extenso campo de dos fases (Fig.8).
Fara concentraciones de 0O mayores que 19,%%at en ZIr y 13%at en

Ti, o 12,5%%at M en Ti, la fase a es estable hasta el liguidus. E1
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diagrama Zr—N aun no ha sido revisado. Los datos publicados y los
diagramas existentes [41] indican que el comportamiento es simi-
lar al de los otros tres.

La transformacion B/« en aleaciones Ti—0 diluidas es de
tipo martensitico [32]. También han sido reportadas algunas reac-
ciones de ordenamiento en Zr-0, Ti-0 vy Ti-N [38-40]. Desde el
punto de vista metaldrgico, la presencia de estos intersticiales

en Ti o en Zr produce una fragilizacidn del material.

1.3. EL SISTEMA Zr-Ti
1.3.1. DIAGRAMA DE EQUILIBRIO Zr-Ti

El sistema Zr-Ti fue revisado por Murray en 1981 [Z].
Fresenta una fase a hexagonal compacta a bajas temperaturas y una
 cdbica centrada estable hasta el ligquidus (Fig.9). La solubili-
dad es total en todo el rango de composiciones, con un campo de
dos fases muy angosto. Las pardmetros de +red de la fase hc
cumplen aproximadamente con la ley de VYégard respecto de los
parametros de «—Ti y a«—Zr

alaleacidn) = x*a(Zr) +{i-x)*a(Ti) (2)

donde a(aleacidn) representa un parametro de ted de la aleacidn
considerada, a(iZr) y a(Ti) a los pardmetros de red correspondien-—
tes de los materiales puros y % es la fraccidon atdmica de Zr en
la aleacidn.

La aleacidn equiatdmica presenta un punto congruente acer-—
ca de cuya temperatura hay resultados discrepantes. Farrar vy
Adler determinan BOBE por técnicas metalogr&ficas [42]; Etchessa-

har y Debuigne (894+2)K para «/a+f3 y (859%2)K para B/a+B [43]. La
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revision de Murray acepta los resultados de [42] y desecha los de
[4%] por considerarlos demasiado altos. Fosteriormente, Elacktop
y col midieron propiedades termodindmicas del sistema Ti-Zr {441].
8i bien no estudiaron la aleacidn equiatdmica, sus mediciones
para 40Tié0Zr (F01K) y 6QTi40Zr (889FK) concuerdan mejor con las
de [47] gue con las de [42]. Asocian la discrepancia con la
posible contaminacidn de las aleaciones de [42] durante las
experiencias. Saunders y Argent calcularon el diagrama Ti-Zr [43]
a partir de la energia libre de ambas fases. Aseveran gque una
temperatura de transformacion de 883k para el 507 atdmico resulta
consistente con las valores termodindmicos medidos. Las tempera-
turas de la transformacién martensitica Ms y Bs que se han deter-
minado san 748k y 918K respectivamente [3].

En cuanto a la morfologia de B/a, el estudio del sistema
Zr—-Ti efectuado por Dobromyslov y Taluts [46] en muestras templa-
das desde 1073 K y recocidas a 673 K, reporta sdlo martensitas
hc de distinto tipo, dependiendo de la concentracidn relativa de
los componentes. Etchessahar y Debuigne [43] también encuentran
una estructura de agujas tipo martensita hc en la aleacidn equia-
tédmica pero no hacen difraccidn de rayos X. En un trabajo ante-
rior sobre la aleacion Zr-25%atTi [17], 8Sass reporta haber rete-
nido la fase B y haber detectado la fase metaestable w en mues-—
tras de 50 pum de espesor, templadas desde 1273 kK. Aclara que
durante el templado el material podria haberse contaminado con
nitrdgenoc u oxigeno. Dechamps y col [47] reportan que en TiZr que

no contiene oxigeno sdlo encontraron la fase o hco.



1.3.2. INFLUENCIA DEL CONTENIDO DE OXIGENO Y NITROGENO

La influencia del nitrdgeno sobre la transformacidon «/fB
fue discutida por Etchessahar y Debuigne para el 307 atdmico en
[42]. Alli determinan que la temperatura a/c+f aumenta con el
contenido de nitrédgeno y aparece un campo de dos fases. For otro
lado, Dubertret y Fayard encuentran que la presencia de oxigeno
en aleaciones Ti-Zr induce la transformacidn fA/w [18], corvrobao-
rando 1lo aseverado por Gridnev, Trefilov y Minakov [48]. Segun
[18], en aleaciones de los sistemas Ti-Zr-0 y Ti—-Hf-0 se produce
en # un ordenamiento de los Atomos metdlicos, previo a la trans-
formacidn fB/w. La presencia de estos intersticiales hace dismi-

nuir la Ms B/o«’ por debajo de la temperatura de f3/w.

1.3.3. CALCULO DEL DIAGRAMA DE EQUILIBRIO DEL SISTEMA Zr-Ti

El diagrama del sistema Zr-Ti publicado por Murray en [3],
figura 9, fue calculado a partir de la expresidn de la energia
libre de 1las fases o« y B en equilibrio, en la aproximacidn de
solucidn regular, siguiendo el esquema de Kaufman [49]:

G(i) = F(i,Ti)*(1-x) + F{i,Zr)x +

+ReTe{eln(2)+(1-x)eln(1l-x)}F + B(i)exs{1-u) (3)

donde G(i) es la energia libre de Gibbs de la fase i,

F(i,Ti), F({(i,Zr) son los parametros de estabilidad de las
redes de la fase i de Ti y Zr, respectivamente,

B(i) es el parametro de interaccidn de Zr y Ti en la fase
i, en la aproximacidn de solucidn regular,

es la fraccidn atdmica de Zr.

lLa energia libre molar parcial de cada elemento en la fase i es



I

G(i,T1) G(i) — x+(856(i)/&x) (4)

G(i,Zr)

G(i) + (1-x)*(&B(i)/fx) (5)

que en este caso resulta

G(i,Ti,x) F(i,Ti) + ReTeln(l-x) + HB(i)ex2 (6)

Y G(iZr,.x) F(i,2r) + ReT*ln(x) + B(i)=(1-x)2 (7).

El equilibrio bifasico entre a y B exige que

G(R,Ti,x(B)) Gl ,Ti,zx(x)) (8)

Y G(BsZryx(B)) Bla,Zros(a)) (9).
Resolviendo estas ecuaciones para #(B) vy T se determinan las
fronteras del campo bifdsico. La curva To(x), el lugar geométrico
de 1los puntos para los cuales G(a)=G(B), debe estar siempre
dentro del campo «+f3.

Fara su calculo, Murray usd los pardmetros determinados por

Kaufman [49] (s6lo nos referiremos a las fases « y B). que son:

F(B,Ti) = O J/grat
F(ayTi) = (-4351 + 3,77+T) J/g=at
F(BsZr) = 0O Jd/ge+at
FlayZr) = (-4310 + 3,77+T) J/geat
E(B) = Z740 J/g+at
B(x) = 8749 J/geat
Sin embargo, utiliza B(a) = (14950 — 7,5¢T) J/g.at, porgque ajusta

sus parametros para que G(«)=G(B) para la aleacidn equiatdmica, a

la temperatura determinada por Farrar y Adler, 808K [42].

1.4. PLAN DE TRABAJO
Este trabajo se divide en dos partes. En la primera, que

se describe en el capitulo 3, se encara el estudio de la trans-



formacion «/B/a en Ti y en Zr en fTuncidn de los contenidaos de
impurezas. Se determinaron las temperaturas de transformacion «/B
durante calentamiento y enfriamiento par técnicas de resistividad
eléctrica v las estructuras metalograficas y cristalograficas de
las fases luego de los tratamientos térmicos. El sistema Zr-Ti se
estudia por las mismas técnicas en la segunda parte, que conforma
el capitulo 4. Se eligieron aleaciones Zr-Ti de distintas compo-
siciones vy qgrados de pureza, prestando especial atencidn a la
aleacidn equiatdmica y a la influencia de los contenidos de 0 vy
N. Algunas mediciones fueron repetidas en el Instituto de Meta-—
lurgia de la Universidad de Mdnster (RFA) por calorimetria dife-
rencial de barrido. Se intentd contribuir a dilucidar la discre-—
pancia respecto de la temperatura del punto congruente. For medio
de distintos tratamientos térmicos se estudid la morfologia de la
transformacion y las condiciones de formacidn de a v de w vy de

retencidn de f.



2.PROCEDIMIENTO EXPERIMENTAL
2.1. DESCRIPCION DE LOS EQUIPOS E INSTRUMENTAL UTILIZADOS
2.1.1. EQUIPO PARA LA PREPARACION DE ALEACIONES

Algunas de las aleaciones empleadas en este trabajo fueron
fundidas en el Centro Atdmico Bariloche, empleando un meétodo

puesto a punto por Bolcich [50], en un horno de arco de electrodo

no consumible de tungsteno, con crisol de cobre refrigerado por
agua, bajo atmosfera de Ar de alta pureza. Para mejorar la homo-
geneidad de la aleaciodn, el material se funde no menos de cuatro

veces, dando vuelta el botdn cada vez.

2.1.2. EQUIPOS DE RECOCIDO DE PROBETAS

Los tratamientos isotérmicos se efectuaron en hornos eleéec-
tricos tubulares con resistencia de Cr-Al (Kanthal), gue permiten
alcanzar temperaturas de hasta 1450K. Un tubo cerdmico aisla
eléctricamente la cavidad donde se colocan las capsulas de vidrio
de silice que contienen los materiales. Los tratamientos de corta
duracidén se efectuaron en un horno eléctrico A.D.A.M.E.L. sistema
Chévénard—-Joumier, capaz de mantener la temperatura en la meseta
con una precisidn del orden de 1K [51] y los de larga duracidn en
un horno Termoquar con reguladar Barber Colman, con una precisidn

del orden de los 2K.

2.1.3. EQUIPO DE MEDICION DE RESISTIVIDAD ELECTRICA EN FUNCION

DE LA TEMPERATURA

Las experiencias de resistividad se realizaron por el

método de cuatro puntas, empleandose como conectores alambres de
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Zircaloy-4 soldados por soldadura de punto, en un vacio mejor que
O,1mPa [52]. El equipo utilizado puede verse en la figura 10,

El sistema portamuestras (Fig.ll) consiste en cuatro vai-
nas de material cerdmico que aislan eléctricamente a los conecto-
res. La termocupla de Pt-Pt10%ZRh encapsulada en vidrio de silice
para asegurar la aislacion eléctrica de las dos ramas, vy la
muestra, una cinta de unos 70mm de longitud, 3mm de ancho y 0,2mm
de espesor soldada por punto a los conectores, se introducen en
un tubo de vidrio de silice de aproximadamente 31mm de diametro vy
1m de longitud, conectado a un sistema de vacio marca VEECO, tipo
R 6-31, con bomba mecanica y difusora (Fig.10). Los extremos de
todos los conectores estdn soldados a pasantes sujetos con bri-
das, que sellan el equipo de vacio.

Durante las experiencias, el tubo de vidrio de silice se
ubica dentro de un pequefo horno eléctrico tubular construido en
C.N.E.A., qgue permite alcanzar temperaturas de hasta 1400 K. EI
horno se alimenta a través de un autotransformador variable
Virason tipo VM-6, que entrega una tensidn de salida de O a 250V,
y que permite controlar manualmente las velocidades de calenta-
miento y enfriamiento. Los ensayos fueron efectuados a distintas
velocidades entre 0,03 y 0,08 K/seg.

Para medir la resistividad de las probetas se utiliza el
circuito que se muestra en la figura 12. Consta de:

- Una fuente regulada de tensidn continua,
- Una resistencia patréonm marca Decabox, modelo DB 62, de 80 .

- Un registrador de dos canales, Honeywell Electronik 195.
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2.1.4, DISPOSITIVOS PARA LA PREPARACION Y ESTUDIO DE
METALOGRAF IAS

Se utilizaron los siguientes dispositivos, existentes en
el laboratorio de metalografia del Departamento de Materiales

(C.N.E.A.):

Cortadora de disco de diamante, refrigerada con kerosene.

Pulidoras mecadnicas rotativas.

Microscopios dptico y electrdnico de barrido para la

observacidn metalografica.

Banco metalogadfico MEV-Reichert para la observacidn del mate-

rial y toma de micrografias.

2.1.5. SERVICIOS SOLICITADOS A OTROS LABORATORIOS
Se requirieron los siguientes servicios y analisis:

a. Departamento de Materiales, C.N.E.A.:

- Laminacidn del material, con un laminador mecdnico pesado;

- Encapsulado del material a tratar térmicamente, en tubos de
vidrio de sistema o de vidrio pyrex, bajo presiomn de argdn de
alta pureza;

— Diagramas de difraccidn de rayos X, con difractdmetro Philips;

- Microanalisis, con la microsonda electrdnica CAMECA;

Analisis de inclusiones «con el EDAX adosado al microscopio
electrdnico Philips;

- Micrografias en el banco metalografico MEV-Reichert y procesa-
miento del material fotografico.

b. Departamento de Quimica, C.N.E.A.:

Analisis quimicos, semicuantitativos por espectrografia dptica
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de emisidn y cuantitativo de Fe y Cu en Ti, Zr y las aleaciones
por espectroscopia de absorcidn atomica.

c. P.P.F.A.E., C.N.E.A.:

- Analisis de 1los contenidos de oxigeno y nitrdgeno, con un
analizador de gases LECO.

d. Instituto de Investigaciones Metalurgicas de la Universidad de
Minster, R.F.A.:

- Determinacidén de las temperaturas de transformacidén en tres

aleaciones con calorimetro diferencial de barrido.

2.2. TECNICAS DE MEDICION Y ESTIMACION DE ERRORES
2.2.1. MEDICION DE LA RESISTIVIDAD ELECTRICA Y DETERMINACION DE
LA TEMPERATURA DE TRANSFORMACION
La corriente que circula por el circuito de medicidn
(Fig.12) se puede calcular aplicando la ley de Ohm, sabiendo que
la resistencia patréon Rp es por lo menos tres ordenes de magnitud
mayor que la resistencia de la muestra, Rm:
V = (Rp+Rm) 1 (10)
donde RpxBON>>Rm y V=12 Volts. Resulta entonces,
1 = V/Rp = 150 mA. (11)
En el transcurso de la experiencia, el valor medido 6§V, la caida
de potencial sobre la muestra, varia tipicamente entre 3 y 20mV,
y la resistencia de la misma entre 20 y 150mf2.
La temperatura de la muestra se mide con una termocupla de
Pt-Pt10%Rh. Su ubicacidn es muy critica, ya que a los efectos de
minimizar los errores, debe estar sobre la misma seccién del

cilindro y a la misma distancia de la pared que la probeta.
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Las sefales de la termocupla y de la caida de potencial en
la muestra se registran en funcidn del tiempo en sendos canales
del registrador. Posteriormente, se grafica V/VYmax en funcidn de
la temperatura. Se elige este valor, ya que, si la intensidad de
corriente se mantiene constante,

V/Vmax = R/Rmax = r/r max (12)

una medida de la variacidn relativa de la resistividad r. Durante
la transformacidn de fase, como se explicd en el capitulo 1, hay
una variaciodn en las propiedades fisicas del material. Definimos
la temperatura de transformacidn como aquella a la cual cambia el
signo de dr/dt, en la primera representacidn, dr/dT en la segunda
(ver Apéndices). La correcta medicidn de la temperatura resulta
fundamental en estos experimentos. Las velocidades de calenta-
miento y enfriamiento no deben ser muy elevadas (no mayores Qque
0,08K/seg), ya qgue es necesario adecuarse a la velocidad de
respuesta de la termocupla y a la homogeneizacidn de la tempera-
tura dentro del horno. Las principales fuentes de error en estas
mediciones son una mala ubicacion de la termocupla dentro del
hormo y 1los cambios bruscos en las rampas de temperatura. EI
error estimado en las temperaturas de transformacidn es de *2K.

Otro aspecto a tener en cuenta es el criterio para selec-
cionar la temperatura de transformacidn en la curva r/r max vs
temperatura. Como se vera mas adelante, segun las caracteristicas
del material, la transformacidn puede producirse de manera brusca
o gradual. En este caso, en el que posiblemente se estén sumando
efectos, resulta dificil determinar la temperatura a 1la cual

comienza la transformacidn. Se ha tomado como criterio seleccio-
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nar la temperatura a la cual cambia el signo de dr/dT. Esto
concuerda con lo recomendado por Kwarciak y Morawiec en su discu-
siédn sobre las técnicas calorimétricas [53].

Durante las experiencias de resistividad, aun a presiones
del orden de 0,01 mPa, tanto las aleaciones de Zr-Ti como los
materiales puros incorporan oxigeno. Para medir este efecto,
algunas muestras se utilizaron para mas de una experiencia. En
algunas ocasiones se colocaron muestras testigo envueltas en
tantalio, para observar la estructura metalografica resultante y

para estimar la magnitud de la oxidacion.

2.2.2. DETERMINACION DE LA ESTRUCTURA CRISTALOGRAFICA Y CALCULO
DEL PARAMETRO DE RED

La estructura cristalografica de las probetas se estudio
por difraccién de rayos X, con el difractdmetro Philips del
Departamento de Materiales de C.N.E.A. Los valores 20 se midieron
sobre el registro de papel, con escala lcm:1° en 20. Los espacia-
dos interplanares fueron calculados aplicando la ley de Bragg:

d = L/2sen® (13)

Las lineas correspondientes a los distintos espaciados fueron
indexadas utilizando las cartas logaritmicas de Bunn-Bjurstrom
£54]. Para minimizar el error proporcional a cos?20 que la aberra-
cion del difractdmetro introduce en los parametros de red, se
aplicd para el cadlculo la extrapolacién de cuadrados minimos de
Cohen [54]. Para el estudio de la fase w se tomd como base 1la
secuencia de apilamiento publicada por Baggerly en su estudio de

Ti-6,5%at Mo [55].
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El error relativo resultante en el pardmetro de red es
menor que 1 en 10000 [54], para una muestra de metal puro, sinte-
rizado, a velocidades de barrido del orden de %°/min y velocida-
des de papel del orden de 20 mm/min. En el presente caso, en el
que se identificaron fases presentes en muestras masivas de alea-
ciones, el error relativo es mas alto, del orden de 5 en 1000.

El espaciado interplanar y el parametro de red y su error
se calcularon en una computadora personal, utilizando programas

especialmente desarrollados por Roberti y Ruch.

2.3. DIFICULTADES PARTICULARES QUE PRESENTA LA DETERMINACION DE
LA TEMPERATURA DE TRANSFORMACION

La precisa mediciodn de la temperatura de transformacidn
exige cuidar algunos detalles experimentales:

a. La probeta debe ser preparada en buenas condiciones de limpie-
za para evitar su contaminacidn y debe ser desengrasada vy
decapada previo a su montaje.

b. La soldadura de punto entre la probeta y los conductores debe
hacerse de manera de evitar sefales espurias. La caida de
potencial se mide entre los "puntos internos"; por los "exter-

rnos"

entra la corriente que alimenta a la muestra.

c. La muestra y la termocupla deben estar en la misma seccidn del
tubo, es decir, a la misma temperatura.

d. Las rampas de calentamiento y enfriamiento deben mantenerse
constantes durante la transformacién de fase, ya que los cam-

bios bruscos en las mismas pueden introducir error en las

mediciones de temperatura.
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2.4, CALIBRACION DE EQUIPOS E INSTRUMENTAL

Se determind una meseta de temperatura de 3cm en los dos
hornos usados para los tratamientos térmicos. Cerca de la meseta,
la variacidén de la temperatura es muy suave. Después de cada
experiencia de resistividad, se calibrd el registrador Honeywell

contra el multimetro digital Keithley 177 Microvolt DMM.

2.5. MATERIALES ESTUDIADOS Y TRATAMIENTO DE LAS PROBETAS
2.5.1, METALES Y ALEACIONES UTILIZADOS

Se utilizaron muestras de Ti y Zr de diferentes proceden-
cias, con diversos contenidos de impurezas. La Tabla 2 exhibe
todos los materiales utilizados, con sus andlisis quimicos. Sdélo
se determinaron en forma cuantitativa los contenidos de Fe y Cu,
por espectroscopia de absorcidn atdmica y los de oxigeno y nitrd-
geno usando el analizador LECO; las otras determinaciones fueron
hechas por espectrografia ultravioleta y dptica. Las concentra-
ciones en peso de gases tienen un error del 54. Las concentracio-
nes atdmicas fueron calculadas a partir de las anteriores. Las
distintas aleaciones fueron preparadas con algunos de estos mate-

riales.

2.5.2. CALCULD Y PREPARACION DE LAS ALEACIONES

La Tabla 3 redne la composicidn nominal de las aleaciones
del sistema Zr-Ti que se estudiaron. Se indica también el mate-
rial de partida vy el contenido de oxigeno Yy nitrdégeno. La
aleacidn Zr-50%Ti B fue elaborada con material de alta pureza, se

permitid su contaminacidn con aire en el horno de botones. Los



TABLA 2

COMPOSICION QUIMICA DE LOS MATERIALES EMPLEADODS

Concentracién de impurezas en ppe en peso ppa atémicas
Mg Al Sn Fe Cu Mn Ni Ca Cr i N i N
Ti-1& <10 | <10 - 150 30 - {30 - - | €800 {35 {2300 | <120
Ti-2%) 5-20 50 | <200 | 4800 | 708 - ] €2000) - 150-200{ 450 25 ] 1350 90
Ti-38f 3-20 50 { 500 ] 4300 { 1108 - {2000 - | 20-30| 450 60 | 1950 205
Ti-4x| 1,5 | 3200f 150 ] 000 | <5 |[50-150{<L50ND| 1500 | <5OND| 2700 35 | 8100 120
Ti-5¢) 20 20 | <200D{ 6008 50 2 - - 50 | 400 20 | 1700 43
Ti-68| <20 | <20D)<200ND} <200 | 5-20 | 5-20 | <200D| <5000 <20D] - - - -
Ir-1+] €0,1 I 5 - 20 2 0,9 | 0,2 0,8 30 3 180 20
Ir-2t) €20 20 50 {300 20 | (SND| 30 - | <20MD| <20 5 | <13 (33
Ir-31p 2 - | 2000 | 600} 200 | 20 2001 180 - Loo0 -
Ir-41| 2 <200ND| 200 | ND 3 - - 200 &0 - 350 -
Ir-5¢ (33 |C200ND| 200 | <25 | <25} <335 {30 <30 25 1 €300 232
Ir-68| <1,5DF <15D|<ISOND| 300 | <5D | <15D [<150ND{<SOONC| <SOND| 1300 10 | 7500 70
Ir-78| 1,5 | 500 |<L5OND| 800 {50-150] 13-50(<150ND[<500ND] 150 | 1200 25 | 7000 160
G = determinacién cuantitativa, por espectroscopia de absorcidn atdamica.
= elemento detectado, por espectrografia éptica.
ND = elesento no detectado, por espectrografia dptica.
Los rangos corresponden a detereinaciones seaicuantitativas.
1 Determinaciones cuantitativas de O y N hechas en un analizador de gases LECO, en el Centro

& Seqin certificado suministrado por el proveedor. Sus tesperaturas de transformacién

ftoeico Ezeiza. Su error es del 3%. Patrones de referencia LECO.

y su aorfologia persiten inferir que su contenido de O es %400 ppm en pesc.
# Se reportd también Si, aunque la repetibilidad de los andlisis no era buena.

+ Segun certificado suministrado por el proveedor.



TABLA 3

ALEACIONES UTILIZADAS, MATERIAL DE PARTIDA Y CONTENIDO DE GASES

Contenido de gases
Aleacion Naterial
% atdeico de partida 0 N 0 N

ppa en peso ppe atdpicas

Ir-301Ti Ir-6 + Ti-4 1600 25 | 7800 135

Ir-40%Ti Irl+Tib+IrTiAl 230 3 | 1200 285

Ir=50%Ti A | Ir-1 + Ti-b 500 20 | 2200 100

Ir-5047i B | Ir-1 + Ti-b 2900 | 8500 [ 12000 | 40300

Ir-304Ti C | Ir-6 + Ti-4 1800 30 | 7800 150

Ir-30%Ti D | Herzig 300 | 1410 | 2230 | 6945

Ir-504Ti E | Debuigne [43]] 1100 40 | 4800 200

Ir-504Ti T | Testigo {1135 70 | 4825 340

Ir-50%Ti T | Testigo exp 2{ 2400 80 | 10200 380

Ir-30%Ti T | Testigo exp 4] 3050 100 | 13100 510

Ir-70%7i Ir-6 + Ti-4 2200 50 | 8400 210

Deteraminaciones cuantitativas hechas en un analizador de gases
LECO, en el Centro Atdmico Ezeiza. Su error es de 13%. Patrones
de referencia LECOD.



materiales identificados como Zr-50%Ti T no fueron preparados
especialmente; solamente fueron utilizados como testigos para
medir la incorporacidn de nitrdgeno y oxigeno durante las expe-
riencias de resistividad bajo condiciones de oxidacidn controla-
da, como se explicard en el capitulo 4.

Con disco de diamante, los materiales puros se cortaron en
trozos pequernos que fueron decapados con el reactivo mencionado
en 2.6.1, y pesados en una balanza de precisidon. Los botones de
aleacidn, de un peso aproximado de 15g, fueron fundidos en el

Centro Atdmico Bariloche, en el horno descripto en 2.1.1.

2.5.3. TRATAMIENTOS QUIMICOS, MECANICOS Y TERMICOS EFECTUADOS SOBRE
LAS PROBETAS
2.5.3.1. PARA DIMENSIONAR LAS MUESTRAS Y CONFORMAR EL MATERIAL
Para su estudio, los metales puros, recibidos en forma de
barra, vy los botones de aleacion fueron cortados en rodajas de
aproximadamente 2 mm de espesor, con una cortadora mecanica con
disco de diamante, refrigerada con kerosene. Estas rodajas fueron
a su vez cortadas en cinco trozos, el mads largo destinado a ser
la probeta de resistividad. Una vez cortados y desengrasados,
fueron laminados en frio, hasta obtener el espesor deseado o
hasta 1la aparicidn de fisuras debidas al endurecimiento por
trabajado. Las aleaciones soportaron deformaciones entre el 10 vy
el 50%; los valores mds bajos corresponden a las que tienen mayor
contenido de oxigeno. Debido a su gramn ductilidad, las muestras
de metales puros destinadas a resistividad pudieron ser laminadas

directamente hasta un espesor de 0,2 mm.
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2.5.3.2. PARA LOS TRATAMIENTOS TERMICQS
La preparacion de material para ser tratado térmicamente
involucra los siguientes pasos:

a. preparacién metalografica, si se lo observard tal como sale
del tratamiento térmico; (esta etapa se describe en 2.6)

b. ataque quimico para eliminar la capa de Oxido que pueda haber-
se formado;

C. enjuagues sucesivos con agua destilada caliente, para arras-
trar todo resto de acido fluorhidrico;

d. desengrasado con éter etilico caliente;

e. envoltura en hoja de tantalio desengrasada y decapada, para
evitar la reaccidn quimica entre el material y la ampolla;

f. encapsulado en ampolla de vidrio de silice o pyrex, evacuada
hasta 0,05 mPa vy sellada bajo atmdsfera de argdn de alta
pureza, a una presidn tal que a la temperatura de recocido la
presion en el tubo sea ligeramente mayor que la atmosférica.

Para relevar tensiones, las aleaciones de Zr-Ti fueron
recocidas a 1073 K y los metales puros a 1273 K durante dos horas

y enfriados lentamente en horno, a una velocidad de 0,1 K/seg.

2.5.3.3. PARA MEDICION DE LA TEMPERATURA DE TRANSFORMACION
2.5.3.3.1. MATERIAL DUCTIL

Las probetas para mediciones de resistividad que no pudie-
ron ser laminadas de una sola vez hasta el espesor requerido,
fueron decapadas nuevamente después del tratamiento térmico vy
laminadas en frio vy recocidas sucesivamente hasta 1lograr un

espesor menor que 0,2 mm. Las cintas, de un ancho de 2 o 3 mm vy
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una longitud de 70 mm, fueron decapadas, desengrasadas y soldadas

al sistema de medicidon mostrado en la figura 1l.a..

2.5.3.3.2. MATERIAL FRAGIL

La aleacidn Zr-50%Ti B con un alto contenido de gases
(Tabla 3) era particularmente fragil, a tal punto que no pudo ser
laminada. Las probetas para resistividad debieron ser preparadas
utilizando otra técnica: con disco de diamante se cortd una
barra muy delgada que luego fue adelgazada mecanicamente, por
desbaste con papel de CSi, y quimicamente, utilizando el reactivo
mencionado en 2.6.1. 5e obtuvo asi una barra de unos 30mm de
longitud vy seccidn cuadrada de unos 0,8mm de lado, Qque se soldod

al sistema portamuestra para muestras rigidas (Fig.11b).

2.5.3.4. PARA ESTUDIAR LOS MECANISMOS DE LAS TRANSICIONES DE FASE
Para estudiar los mecanismos de las transiciones de fase,

se hicieron tratamientos térmicos de distinta duracidn y a varias

temperaturas. Para comprender la influencia de la velocidad de

enfriamiento sobre la estructura resultante, se utilizaron tres

técnicas de enfriamiento:

a. Lento en horno, bajando manualmente la temperatura, a una
velocidad de enfriamiento del orden de los 0,1 K/seg.

b. Templado en agua, sin rotura de la capsula de cuarzo; se al-
canzan velocidades de enfriamiento del orden de los 3 K/seg.

c. Templado en agua, con rotura de la cdpsula de cuarzo; se al-
canzan velocidades de enfriamiento del orden de los 300 K/seg.

El detalle de los tratamientos térmicos efectuados se da
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en las Tablas 4 y 5. En los capitulos 3 y 4 se analizan las

estructuras cristalograficas y metalograficas encontradas.

2.6. TECNICAS METALOGRAFICAS UTILIZADAS

Como se trabajd con tres tipos de materiales diferentes,
fue necesario poner a punto las técnicas de pulido para cada
grupo. Se encontrd que las aleaciones Zr-Ti ricas en Zr, hasta el
507, respondieron bien a la técnica para Zr, mientras que las

aleaciones ricas en Ti debieron ser preparadas como el Ti,.

2.6.1. PREPARACION METALOGRAFICA DE Zr Y ALEACIDNES RICAS EN Zr
Las probetas de Zr y aleaciones Zr-30%Ti, Zr—40%Ti y Zr-

50%.Ti fueron preparadas de la siguiente manera para metalografia

y tratamientos térmicos:

a. Desbaste con lijas al agua de CSi, numeros 220, 320, 400, 600
y 1800.

b. Pulido vy ataque quimico con una solucidn de agua destilada,
dcido nitrico y acido fluorhidrico en la proporcidn 50:30:10,

enfriada sobre hielo [56].

2.6.2. PREPARACION METALOGRAFICA DE Ti Y ALEACIONES RICAS EN Ti

La técnica de pulido de titanio resultd ser muy critica.
Los primeros intentos de preparar Ti como en 2.6.1. produjeron
una fuerte oxidacidn del material durante el pulido quimico. Se
buscd una técnica que permitiera un pulido a espejo de la super-
ficie, que luego seria atacada quimicamente para revelar su

estructura. E]l procedimiento empleado es el siguiente:
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TABLA 4
TRATANIENTOS TERWICOS EFECTUADOS
SOBRE Ir Y Ti

TemperaturafDuracién{Enfriasiento] Materiales
[Xi [horas] [K/<eq)

1273 2 0,1 Todos los Ti
Todos los Ir

1213 2 3 Todos los Ti
Todos los Ir

1273 2 300 Todos los Ti
Todos los Ir

173 1800 3 Todos los Ti

873 24 0,1 Ti-3

923 1440 3 Todos los Ir

Los tratamientos de larga duracion se efectuaron sobre
los materiales tratados previasente a 1273 K.



TABLA 5
TRATAMIENTOS TERMICOS EFECTUADOS
SOBRE ALEACIONES DEL SISTEMA Ir-Ti

Tesperatura|Duracién{Enfriasiento Materiales

K} [horas] [K/seq)

773 1800 3 1r-504Ti B

873 24 0,1 1r-40171
Ir-50%7i A,C,D y E

888 1440 3 1r-404Ti
Ir-504Ti Ay C

923 14490 3 1r-50%7i B

1273 {Zhs) Ir-304T4

923 1440 3 Ir-30%Ti B
Ir-70071

973 24 0,1 Ir-307Ti
1r-407%Ti
Ir-50%7i AB,C Yy E
1r-704Ti

973 72 3 Ir-504T1 B

973 24 300 1r-502Ti B

1073 24 0,1 Ir-30%Ti
1r-401Ti
1r-50%T: A,B,C y E
Ir-7017i

1073 24 3 Ir-3017i
1r-50%T: A,B,C y E
1r-7047i

1073 4 300 Ir-50%Ti B

1273 2 0,1 Ir-4017i
Ir-50X7i C, Dy E

1273 2 3 Ir-50UTi Ay E

1273 2 300 Ir-501Ti E

Previo a los tratasientos térmicos, todo el material habia cido
recocido durante 2 hs a 1073K y enfriado a 0,1K/seq, excepto
donde se indica 1273K 2hs. Ese material hizo P(Zhs)/a+§(1440hs),



a. Desbaste con lijas al agua de CSi, grados 220, 320, 400 y 600.

b. Pulido quimico y mecanico con cenizas de dicromato de amonio
sobre pafo, en pulidora rotativa automatica, lubricando con
una soluciédn de acido fluorhidrico al 0,5%Z, hasta obtener una
superficie perfectamente plana.

c. Ataque quimico con una solucidn de agua destilada, agua oxige-
nada de 30 volumenes, a&cido fluorhidrico y acido nitrico en
las proporciones 30:60:10:15 [58)]. La solucidn debe estar a
273 K durante todo el procedimiento, para evitar la oxidacidn
de la superficie.

Como 1la superficie atacada resulta ser muy inestable vya
que en pocas horas se forma una capa de o¢xido, las probetas
deben ser observadas al microscopio inmediatamente después de
preparadas. E]l Ti para tratamientos térmicos fue encapsulado sin

que se le efectuara ataque quimico.

2.7 OBSERVACION DEL MATERIAL

En todos los casos, el material fue observado al microsco-
pio ¢Optico previo a su tratamiento térmico. Las probetas templa-
das con rotura presentan una capa de éxido que deteriora su
superficie e impide su observacidén. El1 resto del material fue
observado tal como se lo sacd de las cdpsulas. Todas las probetas
fueron observadas con luz polarizada luego de ser repulidas. Las
micrografias dpticas se tomaron en un banco metalografico
"REICHERT MEV", con iluminador para luz polarizada, fuente de

mercurio y dispositivo para utilizar placa plana.
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3.TRANSFORMACION a/f3 EN LOS MATERIALES PUROS
3.1. TRANSFORMACIONES DE FASE EN TITANIO
3.1.1. DETERMINACION DE LA TEMPERATURA DE TRANSFORMACION a/B

La temperatura de transformacidn a/3 de las cinco muestras
de titanio de diferente pureza (ver composicidn quimica en Tabla
2), se midid empleando la técnica de resistividad.

En experiencias efectuadas a distintas velocidades y en un
vacio mejor que 0,1 mPa, se determinaron durante el calentamiento
y el enfriamiento los puntos de comienzo y finalizacidn de la
transformacidn, y las temperaturas a las cuales la velocidad de
transformacion es maxima. En la Tabla 6 se han reunido las tempe-
raturas medidas y las curvas experimentales en el Apéndice 2. La
temperatura de transformacidn a/fB en titanio aceptada por Murray
en sus revisiones de los diagramas titanio-circonio [3] y tita-
nio-hierro [(33] es 1155 K.

En el material mas puro, Ti-1, la temperatura de transfor-
macidon a/B concuerda bien con la aceptada en las revisiones
(3,36] y el campo de dos fases es muy pequerno, de 40K. Al aumen-
tar el contenido de impurezas, como el caso del Ti-3, se encuen-
tra que la temperatura de comienzo de la transformacidn al calen-
tar resulta un poco inferior y el campo de dos fases se ensancha
considerablemente, alcanzando a 111 K en el caso del Ti-4. No se
ha encontrado una histéresis notable entre el fin de la transfor-
macidon al calentar y el comienzo de la misma al enfriar. La
histéresis es mayor al aumentar el tenor de impurezas pero sdblo
alcanza a 12K en el Ti-5. En Ti-1 y en Ti-3 la temperatura f#/a+3

al enfriar es mas alta que la a+@3/B al calentar, a la inversa de
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TABLA &

TEMPERATURAS DE TRANSFORMACION a/ EW TITANIO

Mixima tasa de |Temperatura de transforeacion([K]
Material | transforsacidn RB/Ra
a/B [K] B/a ala+B | atB/B | B/ath | atB/a

Ti-L ¢} 73 | 1183 1158 | 1198 | 1203} {143 | 0,910

Ti-2 ¢} 1165 | UH Li40 | 1185 | 1180 | 1130 | 0,913

Ti-2 ~ | 170 | 1155 1145 | 1197 1195} 1134 | 0,943

Ti-3 ¢ | 1165 | 1140 1133 | 1205 | 1229 } 1115 | 0,919

Ti-3 ~ | 1180 | 1140 {15t | 1205 | 1223 | 1140 | 0,915

Ti-4 ¢ | 1190 | 1140 1154 | 1265 1 1238 | {132 | 0,919

Ti-5 ¢ ] 1205 | 1175 112 | 1257 | 1249 | (184 | 0,911

Temperaturas detersinadas por eediciones de la resistividad eléctrica
vs temperatura en un vacio eejor que 0,f ePa, Velocidad de los enmsayos:
¥ 0,04 K/seg * 0,07 K/seq

Error en las determinaciones: 2K



lo que ocurre con el resto de los materiales. El cociente entre
la resistividad maxima en a y la minima en B es de alrededor del
97., dependiendo de la pureza del material (Tabla 6).

El valor extremo de la derivada dr/dT es mayor cuanto mas
puro es el material. La temperatura a la cual 1la velocidad de
transformacidn es maxima resulta ser mas alta al calentar que al
enfriar, igual que el valor extremo de 1la derivada, vya que el
campo bifasico es mds extenso durante el enfriamiento. La tempe-
ratura de maxima velocidad de transformacidén es mayor al calentar
que al enfriar y se observa también una influencia de la veloci-

dad de calentamiento sobre las temperaturas que se determinan.

3.1.2. ESTUDIO DE LA TRANSFORMACION B/a EN TITANIO.

Para estudiar las caracteristicas de la transformaciédn B/a
en titanio, los materiales preparados para observacidn metalogra-
fica sufrieron tratamientos térmicos a distintas temperaturas vy
con enfriamientos diferentes (Tabla 4):

a. Dos horas a 1273 K (fase B), enfriando a 300 K/seg, 3 K/seg vy
0,1 K/seg respectivamente;

b. 1B00 horas a 773 K (fase a), enfriando a 3 K/seg;

c. Ti-5: 24 horas a 873 K (fase a), enfriando a 0,1 K/seg.

Las estructuras resultantes fueron caracterizadas por técnicas

metalograficas y de difraccidn de rayos X.

3.1.2.1. TRATAMIENTOS A 1273 K
Todos los materiales fueron observados al microscopio

Ooptico antes de ser recocidos. Todos presentaban una estructura
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ESTRUCTURA METALOGRAFICA DE TITANID LUEGD DE

TABLA 7

LDS TRATAMIENTOS TERMICOS A 1273 K

Material

Estructura metalogréfica

Inicial

0,1

K/seg

3 K/seg

300 K/seq

Sin repulir

Repulido

Sin repulir

Repulido

Repulido

Ti-1

Granc grande

Masiva, con
poco relieve.

Masiva, con
hidruros.

Masiva, Buy
poco relieve.

Masiva, granos
irregulares.

6rano grande,
naclada.

Masiva. Brano
B suy marcado

Masiva, con
hidruros.

Masiva. Poco
relieve,

Granos grandes
y pequedos, de
masiva.

Granos grandes
y pequenos, de
pasiva.

Grano pequeo

Masiva grandi-
slea.

Brano sasivo,
grande, sin
subestructura,

Masiva y pla-
cas,

Granos grandes
y chicos y al-
gunas placas.

Grano gequeno
con subestruc-
tura.

Ti-4

6rano recris-
talizado.

No masiva., Mu-
cho relieve.

Placas con se-
gregacién en
borde de grano

Muy corroida.
No masiva.

Estructura ti-
po agujas y
placas.

Placas tipo
Widmanstatten
y granos lisos

Ti-5

Grano lisa,
puy grande.

No easiva., Mu-
cho relieve.

Placas con bor
des rectos. Al
to contraste.

Estructura no
masiva, irre-
gular,

Brandes placas
Yy granos. Bor-
des rectos y
aserrados.




hc, recristalizada, con maclas en los de mas alta pureza. Luego
de 1los tratamientos térmicos en fase B, se encontrd una gama de
morfologias diferentes, 1ligadas al contenido de impurezas y a la
velocidad de enfriamiento. La Tabla 7 reune los resultados de los
tratamientos a 1273 K.

En los materiales con menor contenido de impurezas, Ti-1 y
Ti-2, figuras 13 y 14, se observa la presencia de granos masivos,
independientemente de 1a velocidad de enfriamiento. Los bordes de
grano tienen distinta morfologia: aserrados, rectos, curvos, tal
como se espera patra una transformacidn masiva [4-8]). Ti-4 y Ti-5,
figura 15, por el contrario, presentan estructuras de placas tipo
Widmanstatten con segregacidn en borde de granmo, vy agujas al ser
templado con rotura. El1 material intermedio, Ti-3, figura 16,
presenta distintas morfologias, desde masiva hasta placas y grano
pequero con subestructura al aumentar la velocidad de enfriamien-
to. Ti-2 y Ti—-4 fueron observados en el microscopio electrénico
de barrido (MEB) luego del recocido seguido de enfriamiento
lento. En Ti-2 no se observaron precipitados mientras que en Ti-4
se detectaron algunos precipitados ricos en Fe y Al.

Como se menciond en el capitulo 1, la transformacidn f3/a
de tipo masiva se ve favorecida cuando entre 1las dos fases
existe un campo bifdsico angosto [4], como en el sistema Ti-Fe,
en el cual el Fe presenta solubilidad retrégrada para contenidos
muy bajos [33]. En el caso de los materiales estudiados, se
observa que Ti-1 y Ti-2, con bajo contenido de impurezas y en
consecuencia campo bifdsico muy angosto (Fig.6b vy Tabla &),

transforman masivamente, a cualquiera de las velocidades de en-

46



Figura 13a. Ti-1, 2 hs a 1273 K, enfriado a 0,1 K/seq.
Masiva hc con bordes de grano rectos, curves y aserrados, que cruzan los viejos bordes .
H-14617. 100%. Ampliado 307 para la reproduccisn.

Figura 13b. Ti-1, 2 hs a 1273 K, enfriado a 3 K/seq.
Granos de masiva. Bordes rectos, curvos y aserrados que cruzan viejos bordes §.
H-14607. 100X. Ampliado 50% para la reproduccidn.




Figura 14a. Ti-2, 2 hs a 1273 K, enfriado
a 0,1 K/seqg. Granos de masiva. N-14619.
100X, Ampliadoc 50% para la reproduccidn.

Figura 14b. Ti-2, 2 hs a 1273 K, enfriade
a J K/seq. Granos de masiva. M-14601.
100X, Ampliado 50% para la reproduccitn.

Figura 14c. Ti-2, 2 hs a 1273 K, enfriade
a 300 K/seq. Bordes rectos y curvos en

granos de masiva. N-14657. 50X. Ampliado

30% para la reproduccién.




friamiento estudiadas. Ti-4 tienme gran cantidad de impurezas,
fundamentalmente 0, Al, Ca y Fe. Los tres primeros tienen una
reaccidn peritectoide, que seria responsable por la temperatura
a/a+B un poco alta, vy por la extensidn del campo bifasico. La
alta concentracidn de impurezas produce gran cantidad de precipi-
tados, que actuan como centros nucleadores de la nueva fase,
permitiendo que se desarrolle una estructura Widmanstatten, mas
fina cuanto mayor es la velocidad de enfriamiento. Las impure:zas
detectadas en Ti-5 (Fe, 0, Sn y Si) no alcanzarian a justificar
su alta temperatura a/a+B ni la extensidn de su campo bifdsico.
Tal vez contenga alguna otra impureza estabilizadora de a que no
pudo ser detectada por espectrografia ni por fluorescencia de
rayos X, Ti-3, intermedio, contiene 0, Fe, S5n y Cu. E1 Sn y el Cu
producen una elevacidn del solvus a respecto del sistema Ti-Fe;
el 0 eleva el solvus B. Ti-3 transforma masivamente si se 1o
enfria a velocidades lentas, pero aparecen placas si se lo templa
con rotura; dos mecanismos de transformacidn estéan compitiendo,
en funcion del subenfriamiento. E1 comportamiento de Ti-3 parece
indicar que la masiva se forma a temperaturas altas, entre el
solvus 3 ¥y la To, y las placas y otros mecanismos competitivos, a
temperaturas por debajo de To, a las cuales puede haber particidn
de soluto. Las morfologias encontradas corroboran la propuesta de

Plichta y coautores [4].

3.1.2.2. TRATAMIENTO A 773 K

Algunas muestras de los cinco Ti de distinta pureza fueron

recocidos a 773 K durante 75 dias, para observar, la evolucion de
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Figura 15a. Ti-5, 2 hs 2 1273 K, enfriado
a 0,01 K/seq. Repulida. Estructura de
nucleacidn y crecimiento, no masiva.
-14666. 50X. Ampliado 50% para la repro-
duccibn,

@Figura 15b. Ti-5, 2 hs a 1273 K, enfriado
a 3 K/seg. Placas con muche relieve.
H-14625. 100X. Ampliado 50% para la repro-
duccibn.

Figura 15c. Ti-§, idem i3 b. Repulida.
w Estructura Wideanstdtten. N-14648.
50X, Ampliado 50% para la reproduccién.




Figura 15d. Ti-4, 2 hs a 1273 K, enfriade a 300 K/seg.
Repulida. Estructura acicular,
H-14663. 50X. Ampliada 50% para la reproduccién.

Figura 1éa. Ti-3, 2 hs a 1273 K, enfriado a 0,1 K/seg.
Granos masivos atravesando viejos granos B.
M-14595, 100X.



-

igura 16b. Ti-3, 2 hs a 1273 K, enfriado
a 3 K/seqg. Masiva y algunas placas.
B-14513. 100X, Ampliado 50% para la

.

Figura l6c. Ti-3, idem 16b, repulida.
Masiva y algunas placas. H-14453,
50X. Ampliado 50% para la reproduccién.

B Fiqura 16d. Ti-3, 2 hs a 1273 K, enfriado
PV 2 300 K/seg. Repulido. Subestructura de
B placas finas. M-14455. 50X. Aampliado 50%
& para la reproduccién.




la morfologia y la difusidn de impurezas. E1 material se observd
en el banco metalografico, en el MEB y en la microsonda electrd-
nica.

En Ti-1 (Fig.17) vy Ti-2 crecieron granos grandes sin
subestructura, algunos equiaxiados, otros de forma irregular. En
la microsonda electrénica se determina un fondo de Fe muy bajo en
todo el material, pero no se puede determinar la composicidn de
los precipitados, ya que su diametro es menor que el del haz de
electrones.

Emn Ti-3 (Fig.18), 1los granos crecieron menos que en los
dos de mayor pureza Yy los precipitados de Fe, distribuidos en
toda la muestra, son de mayor tamaio. Ti-4 (Fig.19), presenta
una estructura de placas entrecruzadas tipo Widmanstatten y en el
MEB se observan muchos precipitados de Fe, grandes y de distinta
morfologia: redondos y alargados. Ti-5 (Fig.20), evoluciond hacia
granos grandes, de forma irregular, llenos de pequefios precipita-
dos de Fe distribuidos por todo el material. En otra muestra de
Ti-5 que fue recocida durante 24 horas en fase a, a B73K, se pudo

observar 1la presencia de granos grandes recristalizados.

3.1.3. ANALISIS DE ESTRUCTURA POR DIFRACCION DE RAYOS X

La estructura cristalografica de las distintas muestras
fue estudiada mediante difraccidn de rayos X. Siempre se encontrod
una estructura hexagonal compacta (hc); los parametros de red
varian ligeramente de un material a otro y en funcidn del trata-
miento térmico, pero manteniéndose en buen acuerdo con los repor-

tados [3,33], a=0,29530 nm, ¢=0,4686 nm, c/a=1,588.
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Figura 17, Ti-1, 1800 hs a 773 K, enfriado a 3 K/seg.
Granos a muy desarrollados.
M-15587. 50X. Ampliade 5%1 para la reproduccidn.

Figura 18. Ti-3, 1800 hs a 773 K, enfriado a 3 K/seg.
Granos a muy desarrollados.
M-15583. 50X, Aepliadoe 50% para la reproduccidn,




Figura 19. Ti-4, 1800 hs a 773 K, enfriado a 3 K/seg.
Estructura Widmanstatten gruesa.
H-15367, 50X, Ampliado 50% para la reproduccicn.

Figura 20. Ti-3, 1800 hs a 773 K, enfriado a 3 K/seg.
Estructura gruesa de nucleacién y crecimiento.
H-15581. 50Y. Ampliado 307% para la reproduccidn.




3.2. TRANSFORMACIONES DE FASE EN CIRCONIO
3.2.1. DETERMINACION DE LA TEMPERATURA DE TRANSFORMACION «/f

Las temperaturas de transformacidén y de maxima velocidad
de transformacidn de las muestras de circonio de diferente pureza
empleadas en este trabajo, Tabla 2, fueron medidos por la técnica
de resistividad por Roberti y Ruch [59], a 0,035 K/seg y en un
vacio mejor que 0,1 mPa. La Tabla 9 presenta los resultados y el
Apéndice 2 las curvas experimentales. La temperatura de transfor-
maciodn a/fB aceptada por Arias y Abriata en su revisidn del dia-
grama Zr-Fe [386] es 1136 K.

En los materiales mas puros, Zr-1 y Ir-4, la temperatura
de transformacidn a/f concuerda bien con la aceptada en el dia-
grama [36]. La extensidn del campo bifasico en los otros materia-
les estudiados es funcidn del contenido de impurezas. La presen-—
cia de Fe, principal impureza en estos materiales, explica 1la
menor temperatura de transformacidn en Zr-2, mientras que en Zr-3
y 2Zr-7 influyen ademds todas las otras impurezas presentes y el
campo bifasico se extiende por mas de 150 K. En el caso del Ir-—-6,
la influencia combinada de Fe y O permite entender que la tempe-
ratura a/a+f3 sea muy cercana a la aceptada pero tenga un campo de
dos fases muy extenso, 150 K. Practicamente no hay histéresis
entre el fin de la transformacidn al calentar y el comienzo de 1la
misma al enfriar. El cociente entre la resistividad maxima en a vy
la minima en B es del 16%, siendo un poco menor en los materiales
con mayor contenido de impurezas.

El wvalor extremo de dr/dT va decreciendo al aumentar el

contenido de impurezas y es mayor que en el caso del Ti, como se
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TABLA @

TEMPERATURAS DE TRANSFORMACION a/B EN CIRCONID

Héxina tasa de {Tesperatura de transtorsacién[K]
Material | transformacidn R8/Ra
a/lp [K) B/a alath | atf/p | B/atB | atB/a

Ir-t 1158 1148 1143 1193 + 1200 | 1125 | 0,838

Ir-2 1148 1143 1123 1183 | 1193 | 1115 | 0,838

ir-3 1163 1153 1090 | »1250 | >1250 } 1083 [>0,857

Ir-4 1148 1143 1133 1191} 1210 | 1115 | 0,842

Ir-5 1158 1153 1140 1225 | 1253 | 1123 | 0,843

Ir-6 1183 11463 1145 1300 | 1310 | 1115 | 0,882

Ir-7 173 1133 1105 1263 | 1250 [ 1085 [ 0,880

Tesperaturas detersinadas por sedicidn de la resistividad eléctrica vs
temperatura en un vacio aejor que 0,1 aPa. Velocidad de los ensayos:
0,04 K/seg.

Error en las detersinaciones: 2K



esperaba ya que el salto relativo en resistividad también es
mayor. La temperatura de maxima velocidad de transformacidn y el
valor extremo de 1la derivada son mayores al calentar que al
enfriar, debido a que el campo bifdsico resulta mas extenso en

el Jdltimo caso.

3.2.2. ESTUDIO DE LA TRANSFORMACION B/a EN CIRCONIO

Para estudiar las caracteristicas de la transformacion [B/a
en circonio, los materiales preparados para observacidn metalo-
grafica sufrieron tratamientos térmicos a distintas temperaturas,
desde las que fueron enfriados a distintas velocidades (Tabla 5):
a. Dos horas a 1273 K (fase pB), enfriando a 300 K/seg, 3 K/seqg y

0,1 K/seg;

b. 1440 horas a 873 K, enfriando a 3 K/seg.

Las estructuras resultantes fueron caracterizadas por

técnicas metalograficas y de difraccion de rayos X.

3.2.2.1. TRATAMIENTOS A 1273 K

Todos los materiales fueron observados al microscopio
¢optico antes de ser recocidos. Todos presentaban una estructura
hc recristalizada. Como en el caso del titamio, luego de los
tratamientos térmicos en fase B, se encontrd una gama de morfolo-
gias diferentes, ligadas al contenido de impurezas y a la veloci-
dad de enfriamiento. La Tabla 10 reudne los resultados de estos
tratamientos. La expresiomn "borde irreqular" intenta describir
las morfologias tipicas de los bordes de grano masivos: bordes

rectos, curvos y también aserrados.
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TABLA 9

ESTRUCTURA METALOGRAFICA DE CIRCONIO LUEGD DE LDS TRATAMIENTOS TERMICOS A 1273 K

Estructura setalografica

Haterial 0,1 K/seq 3 K/seg 300 K/seg
Inicial

Sin repulir Repulido Sin repulir Repulido Repulido

Ir-1  |6rano pequeio| Masiva, con [Masiva con ma-|Masiva, bordes|Masiva, granosibrano grande,

auy deformado

poco relieve,

clas e hidru-
ros.

aserrados.

irregulares,
borde aserrado

liso, con bor-
de irregular.

Ir-2  |6ranc grande,| Totalsente |Masiva, saclas{Totalsente ma-|Granos grandes|branos grandes

eaclado. @asivo. e hidruros. siva, Y pequeios, bordes irregu-
Bordes suaves., borde aserradoflares.

Ir-3  |6ranos gran- |Granos grandes{branos chicos |a irregular. {Estructura de |Estructura de
des, bordes |no aasivos. y grandes con |No nasiva. placas, placas como
rectos. Muy rugosa. subestructura, Widsanstatten,

Ir-4  |brano grande, (Granos a auy [Masiva, granos{Masiva, Granos grandes|6ranos grandes
casi monocris|grandes. Masi-igandes, maclas con bordes aseflisos, bordes
tal. va. e hidruros. rrados. irregulares.

Ir-5 |brano grande.|branos a suy |Brano a grande|Masiva mds es-|Branos equia- |6rano grande,

grandes. Bordes irregu-|tructura de nu|xiados y gran-{liso, de ber-
lares. cleacién y cre{des con bordes|des irregula-
cimiento, aserrados. res.

Ir-6  |6ranc pequero|Granos a con |Grano equiaxia|Mucho relieve.|Placas, preci-

relieve, do, precipita- tados,
dos.
Ir-7  |Totalaente re{Superficie di-ja de nuclea- |Placas tipo |Placas tipo [Placas tipo

cristalizado.

ficil de obser
var.

cidn y creci-
aiento, Fe en
borde de grano

Widmanstatten.

Kidmanstatten.
Segregacién de
Fe.

Widmanstatten
y agujas.




Puede observarse que los materiales con menor contenido de
impurezas, Ir-1, 2Zr-2, Zr-4 y Zr-5, sufren una transformacidn
masiva, independientemente de la velocidad de enfriamiento. Todos
ellos presentan un campo bifadsico menor que 60K. En las microgra-
fias de las figuras 21 a y b se observan bordes masivos Qque
atraviesan 1los viejos bordes B y en las figuras 21 ¢ vy d, los
mismos materiales pulidos, se puede apreciar gque han crecido
grandes granos a. 5e ven hidruros y algunas maclas.,

Las principales impurezas de Zr-6 son 0O y Fe. Este mate-
rial, luego de ser enfriado lentamente (Fig.22a), presenta algu-
nos granos grandes; en la probeta pulida (Fig.22b), se observan
algunos granos equiaxiados y muchos precipitados. E1 material
templado (Fig.22c), presenta placas y muchos precipitados. Zr-3
(Fig.23), rico en Sn, Fe, Cu y Cr, presenta placas Widmanstatten,
con segregacion en borde de gramno, mas finas en el material
templado con rotura. Zr-7 (Fig.24), con Fe, Al y algo de Si,
presenta una estructura de granos a desarrollados en el material
enfriado lentamente vy placas tipo Widmanstatten luego de ser
templado con rotura. Por su contenido de Fe, ninguno de estos
materiales tiene campo monofdsico por debajo del solvus (3.

El material enfriado lentamente fue observado en el MEB
con EDAX adosado. En Zr-4 y Zr-5 sdlo se detectd la presencia de
Ir; Ir-2 y Ir-7 presentaban precipitados ricos en Fe; en Zr-3, se
determind Fe tanto en la matriz como en precipitados.

Si bien el circonio se comporta en forma similar al tita-
nio en cuanto a la morfologia de la transformacion B/a, resulta

mas sensible al contenido de impurezas. En particular, esto puede



Figura 2a. Ir-2, 2 hs a 1273 K, enfriado
-a 0,1 K/seq. Granos de a masiva cruzando
bordes de viejos granos B. H-14229. 200X.

Figura 2ib. Ir-4, 2 hs a 1273 K, enfriado
a 0,1 K/seq. Repulido. Granos grandes de
a masiva. H-14638, 50X. Ampliado 50% para
la reproduccidn.,

¥ Figura 2ic. Ir-4, 2 hs a 1273 K, enfriado
3 2 3 K/seg. Granos de a masiva cruzande
bordes de viejos granos B. M-14623. 100X.
Ampliado 50% para la reproduccién.,




Figura 2id. Ir-1, 2 hs a 1273 K, enfriado
a 300 K/seqg. Repulido. Granos grandes de
a masiva, con bordes curvos, rectos y
aserrados. Maclas., M-14644. 100X,
Ampliado 30% para la reproduccidn.

Figura 22a. Ir-b, Z hs a 1273 K, enfriade

a 0,1 K/seg, Repulido. Brancs a irregulares.
Precipitados. M-15738. 200%.

Anpliadu 30% para la reproduccidn.

; ?‘t‘.Figura 22b. Ir-b, 2 hs a 1273 K, enfriado
" a3 K/seg. Repulido. Placas a. Precipitados.
.{;' N-15739. 200X. Ampliado 50% para la

reproduccion.




Figura 23a. Ir-3, 2 hs a 1273 K, enfriado a 0,1 K/seq.
Repulido. Placas delgadas a Widmanstatten y precipitados.
H-14639. 100X. Ampliado 50% para la reproduccidn.

Figura 23b. Ir-3, 2 hs a 1273 K, enfriado a 3 K/seg.
Repulido. Placas delgadas a Widmanstitten y precipitados.

H-14639. 100X. Ampliado 50% para la reproduccién.




Figura 24a. Ir-7, 2 hs a 1273 K, Enfriade a 0,1 K/seg.
Repulido. Placas y granos a de forma irregular. Precipitades.
H-14650. 50X. Ampliado 50%ipara la reproduccidn.

Figura 24b. Ir-7, 2 hs a 1273 K, enfriado a 300 K/seg.
Repulido. Placas tipo Widmanstatten y precipitados.
N-14648., 2001, Ampliado 50% para la reproduccién.




deberse a que el sistema Zr-Fe [36] no presenta solubilidad
retrograda para soluciones diluidas de Fe como el sistema Ti-Fe

[33] vy su campo a({Zr) es mucho mas angosto.

3.2.2.2. TRATAMIENTO A 923 K

Todo el material sometido al tratamiento a 1273 K y en-
friado lentamente fue recocido durante 1440 horas a 923 K, para
observar la evolucidn de la estructura y la posible aparicidn de
precipitados o de gradientes de composicidn.

En Zr-1, Zr-4 y Zr-5 el grano crecid mucho; por ejemplo,
en Ir-4 (Fig.25) sdblo se observan dos granos y en Zr-5 (Fig.26),
el grano crecid un poco menos y se observan pequefisimos precipi-
tados de Fe en borde de grano. S5Si bien el grano también se
desarrolld considerablemente en Zr-2 (Fig.27), los precipitados
de Fe que se formaron son mas grandes y el tamafo de gramo menor
y menos uniforme gque en el material mas puro. ir-7 presenta
granos equiaxiados pero mas pequefos que en los materiales de mas
alta pureza. 1Zr-3 (Fig.2Ba), el de mayor contenido de impure:zas,
evoluciond de una manera totalmente diferente: las placas que se
formaron luego de los tratamientos térmicos a 1273 K crecieron;
se observa una estructura de tipo Widmanstatten, en 1la cual el Fe
migrd hacia los bordes de gramno, como lo muestra el barrido
tomado con la microsonda electrodnica. En el MEB (Fig.28b), se
observa gran cantidad de precipitados de Fe en los bordes de las

placas.
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Figura 25. Ir-4, 1440 hs a 923 K, enfriado
a 3 K/seq. Grandes granos a. Bicristal.
N-13605. 50X. Ampliado 507 para la
reproduccion,

v «Figura 26. Ir-5, 1440 hs a 923 K, enfriado
a J K/seq. Grandes granos a. Hidruros.
Bordes de grano rectos y curvos. M-13603.
_ 30X, Ampliado 307% para la reproduccion.

Figura 27. Ir-2, 1440 hs a 923 K, enfriado
a J K/seq. Grandes granos a, mds pequefos
4 que en Ir-4 y Ir-5, Precipitados rices en
Fe en borde de granc. M-15601. 50%.
Rmpliado 30% para la reproduccidn.




Figura 28a. Ir-3, 1440 hs a 923 K, enfriado a 3 K/seg.
Placas gruesas a Widmanstatten con segregacién de Fe en borde de placa.
H-15599. 50X. Ampliade 58X para la reproduccidn.

Figura 28b. Ir-3, idem 28a.
Precipitados de Fe en los bordes de placa.
HEB-4839/2. 640X, Ampliado 30% para la reproduccién.




3.2.3. ANALISIS DE ESTRUCTURA POR DIFRACCION DE RAYOS X

La estructura cristalografica de las diferentes muestras
de circonio fue analizada por difraccidn de rayos X luego del
tratamiento térmico a 923 K. Siempre se encontrd una estructura
hexagonal compacta (hc); el pardmetro varia ligeramente de un
material a otro, pero manteniéndose en buen acuerdo con el repor-
tado por Arias y Abriata [36], a=0,3232 nm, ¢c=0,5147 nm,

c/a=1,593.



4. TRANSFORMACIONES DE FASE EN EL SISTEMA CIRCONIO TITANIO

En el estudio del sistema IZr-Ti se buscd entender el
comportamiento de algunos puntos significativos del diagrama. Se
eligid bhacer una investigacidn detallada del punto congruente vy
algunas experiencias en las zonas ricas en Zr y en Ti. Para ello
se utilizaron tres aleaciones Zr-50%Ti y aleaciones Zr-30%Ti, Zr-
40%.Ti y 2Zr—70%T1 (siempre en composiciodn atdmica), todas prepara-
das en el CAB a partir de Zr y Ti de diferentes purezas, y dos
aleaciones Ir-50%Ti suministradas por Herzig y por Debuigne
(aleacion TiZrl en [43]). La composicidn quimica de estos mate-
riales estd descripta en las tablas 2 y 3. Todas las curvas de
resistividad se presentan en el Apéndice 3.

El capitulo esta dividido en cuatro secciones: en las 4.1
y 4.2 nos ocupamos de las aleaciones con bajo contenido de 0O y N
y en 4.3 y 4.4 describimos el comportamiento del Zr-50%Ti B,

contaminado con aire.

4,1. DETERMINACION DE LA TEMPERATURA DE TRANSFORMACION a/f3

En experiencias efectuadas a distintas velocidades y en un
vacio mejor que 0,1 mPa, se determinaron los puntos de comienzo y
finalizacidn de la transformacidn y las temperaturas a las cuales
la velocidad de transformacidn es maxima, durante el calentamien-
to vy el enfriamiento, midiendo la variacion de la resistividad
eléctrica del material en funcidn de la temperatura.

La Tabla 10 resume los resultados obtenidos con los mate-
riales de bajo contenido de gases. La temperatura a/a+fl es de

(B64+2)K para las aleaciones mas puras, A y D, vy un poco menor
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TABLA 10
TEMPERATURAS DE TRANSFORMACION a/P EN ALEACIONES DEL SISTEMA Ir-Ti

TECNICA: VARIACION DE LA RESISTIVIDAD ELECTRICA

Maxima tasa de |Teeperatura de transtoreacidn{K]
Material | transformsacidn RB/Ra
a/p (K] B/a | alath | atB/B | B/atB | atB/a

Ir-301TiAN) 913 833 843 921 863 g18 | 0,875

Ir-504TiC*} 901 826 856 916 851 806 | 0,885

1r-50%7iD8| 896 B4l 865 509 866 814 | 0,870

1r-504TiD*} 905 831 865 913 836 814 | 0,874

Ir-50%TiE*| B8t 831 833 920 871 791 | 0,870

Ir-30%71i ¥ 98¢ 901 880 975 927 845 | 0,838

Ir-40%7i 1 891 841 874 904 874 824 | 0,860

Ir-70%71 8| 961 941 850 995 961 816 | 0,905

Teaperaturas determinadas por medicidn de la resistividad eléctrica vs
teaperatura en un vacio sejor que 0,1 aPa. Velocidad de lgs ensayos:
¥ 0,035 K/seg * 0,050 K/seq

Error de las determinaciones: #2 K



para las C y E. La temperatura aceptada por Murray en su revisiodn
[3] es 808 K, determinada por Farrar y Adler [42]. Etchessahar vy
Debuigne [43] y Argent y coautores [44,45] reportan 888K. Si bien
durante el calentamiento, A, C y D presentan un campo de dos
fases de unos 50K, similar al de los materiales puros con trans-
formaciones alotrdpicas, al enfriar aparece una caracteristica

diferente: la transformacion f3/a+3 comienza a una temperatura

igual o menor que T{a/a+B), siempre inferior a T(a+B/B) (ver
curvas en Apendice 3); la extensidn del campo de dos fases se
mantiene en ambos casos. Esta histéresis sugiere la posibilidad

de retener metaestablemente la fase f3.

La aleacidn Zr-50%Ti E, que también fue utilizada por
Etchessahar y Debuigne [43], tiene un contenido de impurezas
mayor que las otras tres aleaciones, fundamentalmente 0,14% ato-
mico de Fe. a/a+f3 comienza a menor temperatura, 833K y el campo
bifdsico se extiende por unos 90K. La derivada muestra una dis-—
continuidad en la velocidad de transformacidon a 843K, posiblemen-
te debida a la disolucidn de precipitados, para luego alcanzar el
maximo a 881K. T(R/a+B), 871K, es menor que T(a+B/f3) 920K pero
mayor que T(a/a+f3), a diferencia de lo encontrado en A, C y D. EI1
campo de dos fases es aproximadamente igual durante el calenta-
miento y el enfriamiento, y mds ancho que en A, C y D.

Las temperaturas de transformacion de A, C y E tambieén
fueron medidas con un calorimetro diferencial de barrido, en el
Instituto de Investigaciones Metalurgicas de la Universidad de
Munster, Republica Federal de Alemania. En la Tabla 11 se dan las

temperaturas de comienzo y finalizacidn de la transformacidn vy
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TRABLA 11
TEMPERATURAS DE TRANSFORMACION a/B EN ALEACIONES DEL SISTEMA Ir-Ti

TECNICA: CALORIMETRIA DIFERENCIAL DE BARRIDO

Miximo [K] !Teaperatura de transtormacion([K}
Haterial

a/ B/a alath | a+B/p | B/a+h | atp/a

Ir-301TiA8] 910 8335 f88 923 830 816

1r-504TiCy| 903 829 877 916 843 818

1r-301TiC*y 908 800 873 923 18 778

Ir-50LTiER] 906 839 865 917 875 808

Ir-50%TiE*] 908 - 880 908 - -

Teaperaturas determinadas en un calorimetro diferencial de barrido,
en el Instituto de Investigaciones Metaldrgicas de la Universidad de Minster
1 0,05 K/seq * 0,50 K/seg

Error de las detersinaciones: 12 K



las del méaximo durante el calentamiento y el enfriamiento, todas
determinadas automaticamente por el sistema programable. Al com-
parar las tablas 10 y 11, se observa que las temperaturas del
maximo vy de fin de la transformacidn medidas por ambas teécnicas
coinciden; sin embargo, el valor T(a/a+B) determinado por el
calorimetro automatico es mayor que el que se midid por resisti-
vidad. Las teécnicas calorimétricas buscan medir la entalpia de
transformacion representada por el &area bajo el pico (Fig.Z29,
medida en IMUM). Las contribuciones a ésta son realmente signifi-
cativas a partir de las temperaturas presentadas en la Tabla 11.
Pero =i aplicamos a las curvas de calorimetria el mismo criterio
que a las de resistividad, debemos decir que la transformaciodn
ocurre a aquella temperatura a la cual la curva flujo de calor vs
temperatura pasa por un minimo, por ejemplo, 85BK para la
aleacion Zr—-50%Ti C, gue coincide con la determinada por resisti-
vidad en nuestro laboratorio. Un analisis similar de la curva
calorimeétrica de Zr-50%4Ti E permite determinar un cambio de
pendiente a una temperatura de alrededor de 835K y otro fendmeno,
tal vez la disolucidn de precipitados, a 855K. Lamentablemente no
disponemos de la curva calorimétrica completa para la aleacidn
Zr-50%Ti A.

Las aleaciones Zr-30%UTi y Zr-70%Ti, Tabla 10 y Apéndice 3,
presentan un campo de dos fases mé&s extenso que las equiatdmicas,
y el mismo fendmeno de histéresis. La temperatura a/a+f3 determi-
nada para Zr-70%.Ti es un poco baja y su campo bifasico extenso,
posiblemente debido al alto contenido de oxigeno de ese material.

La temperatura a/a+f} de la aleacion Zr-40%Ti, B874K, es intermedia
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entre las de Zr-30%UTi y 2r-50%Ti y su campo de dos fases muy
pequeRro.

El cociente entre la resistividad minima de la fase B y la
resistividad maxima de la fase a (Tabla 10) tiene un valor inter-
medio entre los del Zr y del Ti puros y depende de la composicion

de cada aleacidn.

4.,2. ESTUDIO DE LAS TRANSFORMACIONES DE FASE EN Zr-Ti

La morfologia de la transformacidn f3/a en el sistema Zr-Ti
se estudid mediante recocidos de 24 horas desde temperatura
ambiente a 973K (Zr-40%Ti y Zr—-50%Ti), 1073K y 1273K (fase B),
seguidos de enfriamiento en horno o templados. La evolucion de
la transformacidn a/a+B3/a se investigd mediante recocidos desde
temperatura ambiente de 24 horas a 973K (Zr-30%Ti y Zr-70%UTi) vy
a 873K (Zr-40%Ti y Zr-50%Ti), sequidos de enfriamiento en horno y
también recocidos de 1440 horas a 888K seguidos de templado (Zr-
407%.Ti vy Zr-5Q%Ti A y C). La reaccion f3/a+B/a se estudid en las
aleaciones ZIr-30%Ti y Zr—-70%Ti recociendo durante 1440 horas a
F23K muestras previamente estabilizadas en 3 durante dos horas.
Ademas, todas las aleaciones sufrieron tratamientos de 1800 horas
a 773K desde temperatura ambiente para seguir la evolucidn de a
(ver Tabla 5). En todos los casos, el material de partida habia
sido estabilizado en B y enfriado en horno. La preparacidn del
material previo al tratamiento térmico ha sido descripta en la
Seccidn 2.5.3.3. Todo el material fue observado por microscopia
tptica vy electrdnica de barrido, su estructura cristalografica

fue determinada por difractometria de rayos X y algumas muestras
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TABLA 12

ESTRUCTURA METALOGRAFICA DE LAS ALEACIONES LUEGD DE LOS TRATAMIENTOS TERMICOS

Tratamiento téraico

Aleacidn
24hs B 3K/seg|24hs B 0,1K/s |24hs a/a+tB/a |1440hs a/a+P/a{1440hs B/a+B/al 1BOOhs «a
1r-50%TiA{a plumoso.Alo)a Wide en bg y|Pequedos ppdosiPlacas Wida |s Agujas Wide en
triosorfos enfgrano B,tridn-{atfinas agujasimaclas, agujas grosadas (coar
bg. hc. gulos equil,hc|Wide, hc. finas. he, sened}. hc.
1r-50%TiBfa en bg P.Pla[Grano B grande|Ppdos y placas|Inicial a+B+wi|Placas anormal|lInicial atf+wi
cas negras a {Ppdos a en bg {pequehas a en |Placas negrasajen bg y granoB{Ppdos a finos
tinas,atB+w. |y granos.atftw|grano . atP+w|Subestr. a+p |Subestr. a+p. |en grP.atB+weq
1r-504TiC{a pequeno en |Placas Wide en|Peq. ppdos a +|Cadenas ppdosa En bg y granof
bg y B trans-lbg y gr. Tridn|finas agujas alen bg y granoB suchos ppdos a
formada, hc, |gules. hc. Wide. hc. tWide,fina.hc. pequercs. hc.
1r-50%TiD Placas Wide.en|Alotriosorfasa Agujas Wida.en
bg y grano B. !+fina5 agujas grosadas (coar
Tridngulos.hc, |Wida. hc. sened). hc.
Ir-30%TiE|a pequeiio en |Placas Wida.en|Peq. ppdos a + Agujas Wida.en
bg y B trans-|bg y grano p. {finas agujas a grosadas (coar
formada, hc, [Tridngulos.hc.|Wide. hc. sened). hc.
1r-40%Ti Placas Wids]+a|Placasa degene|Gruesas placas Finas agujas
alotriomorfosa|+ppdostplacas |Wide + estr.ii dida. hc.
+ppdos. hc. Wida.finas.hc.|na entre pl.hc
Ir-304T1 Hidn.plunosa# Placas Hidn.l, aWida sobre bg Placas anormal{Coalescencia
tamafio.3 dir.ftejido.3 direc|+tejido en gra Composicidn ap{placas Wide.hc
preferenc.hc.|pref.>rel. hc,|na. <{rel. hc. y noeinal, hc.|Tejido gruese.
Ir-7037i |Wida.fina.aen|aWide.pref.en |Paquetestteji- Estructura suy|Coalescencia
bgttridngulos|bgttridngulos+|do aWida,Tridn fina. hc. placas Wide.+
en grano. hc.|estrellas. hc.|qulos, hc, tridngulos.hc,

El detalle de los tratamientos térmicos se presenta en Tabla 3.




TABLA 13

ESTRUCTURA Y PARAMETRO DE RED DE ALEACIONES 2r-501Ti

Trataaiento Pardaetro de red

Material Estructura
téraico a [nalic [nel!| c/a
Ir-50TiA 2hs B he 0,311 10,491 {1,579

1r-50TiA {1440 hs 888 K hc 0,311 {0,495 {1,591

Ir-307iA |1800 hs 773 K he 0,310 (0,491 11,583

Ir-50TiC 2hs hc 0,311 |0,491 {1,579

1r-50TiC {1440 hs 888 K hc 0,310 |0,490 |1,585

Ir-307iC [1800 hs 773 K he 0,310 (0,492 |1,587

Ir-30TiD 2hs B he 0,310 (0,491 {1,579

Ir-30TiD (1800 hs 773 K he 0,310 [0,492 |1,583

Ir-50TiE 2 hs B73 K hc 0,310 10,490 |1,581

Ir-S0TiE | 2 hs B he 0,311 {0,491 [1,579

1r-30TiE {1800 hs 773 K hc 0,311 0,493 |1,585

Ir-50Ti |Ley de Végard hc 0,309 {0,492 |0,592

Pardaetros de red deterasinados por difractosetria de Rayos ¥,
usando un difractémetro Phillips.

Error estisado en los pardaetros: +0,5%.



fueron analizadas en la microsonda electrdnica. Los resultados

han sido reunidos en las tablas 12, 13 y 14.

4.2.1. ALEACION EQUIATOMICA
4.2.1.1. TRATAMIENTOS EN {3

Después de los tratamientos termicos de 24 horas en B, la
aleacidn equiatdmica presenta microestructura acicular cuyas
caracteristicas dependen de la temperatura del recocido y de 1la
velocidad de enfriamiento (Tabla 12). Los tratamientos a 1273K
dieron origen a placas a Widmanstatten crecidas desde los bordes
de 1los viejos granos B (Fig.30a).El Zr-50%UTi A tratado a 1Q73K
durante 24 horas vy templado presenta a con aspecto plumoso
("feather—1ike") vy algunos "alotriomorfos” de a [13] desde 1los
cuales crecieron pequenas placas Widmanstatten en direcciones
preferenciales. En cambio, el Zr-50%Ti C con idéntico tratamiento
muestra gue la fase a ha crecido en forma de precipitados muy
finos en los bordes y en el seno de los granos B. La B restante
transformd a menor temperatura en agujas Widmanstatten conm muy
poco relieve. Algo similar ocurrid con el Zr-50%Ti E, cuya morfo-
logia es muy parecida a la de Zr-50%Ti C.

El material enfriado lentamente desde 1073K presenta en
cambio placas Widmanstattemn crecidas desde los bordes de los
granos B, algunas alargadas y otras formando tridngulos equildte-
ros (Fig.30b). En el microscopio electrdnico de barrido se pudo
apreciar que la muestra de Zr-50%Ti C con este tratamiento es 1la
que adquirid mayor relieve durante toda esta serie de experien-

cias (Fig.31).
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'=¢ Figura 30a, Ir-304Ti E. 2 hs a 1273 K,
";3.:nfriado a 0,1 K/seq. Placas a

o Widmanstatten dentro de los viejos

- “qgranos B. N-15730. 200X.

Figura 30b. Ir-50%7Ti E, 24 hs a 1073 K,
enfriado a 0,1 K/seq. a Widmanstitten
g fina dentro de viejos granos §.

e M-15728. 500).

Figura 31. Ir-50%Ti C, 24 hs a 1073 K,
enfriado a 0,1 K/seq. Placas muy finas
de a Widmanstatten. Precipitados en
bordes de placas. MEB-4838/1. 2560X.




El material enfriado lentamente desde 973K tiene un aspec-
to similar al anterior, con placas a Widmanstatten que crecen
hacia el interior de los viejos granos B desde alotriomorfos en
borde de grano, placas nucleadas en el seno de los granos, Yy
algunos precipitados. Inversamente a lo observado antes, en este
caso las muestras que presentan mayor relieve son las de Zr-
S0%TiA y Zr-50%TiE.

En la microsonda electrdnica, se determind que la distri-
bucion de Zr y de Ti en las muestras es homogénea y se encontro
Fe en pequefas cantidades, distribuido en toda la matriz. Todo
este material +tiene estructura hc, cuyos parametros de red,
a=0,311 nm, <¢=0,491 nm, c/a=1,578, Tabla 13, difieren levemente
de 1lo predicho por 1la ley de Vegard. En ninguna de estas
aleaciones se pudo retener la fase 3 de alta temperatura ni se

detectd la presencia de w.

4,2.1.2. TRATAMIENTOS EN (a+f)

Con muestras de aleaciones equiatdmicas previamente esta-
bilizadas en 3 y enfriadas en horno, se efectuaron dos tratamien-
tos distintos en a+f: un recocido de 24 horas a B73K y enfriado
en hormo y un recocido de 1440 horas a 888K y templado. La tabla
12 resume las morfologias encontradas.

Después del tratamiento de corta duracion a 873K, se puede
observar en Zr-50%Ti A, C v E que en el seno de los viejos granos
B bay pequeros precipitados a gque seguramente aparecieron durante
el recocido. La f3 que estaba en equilibrio con ellos transformd

durante el enfriamiento en finas agujas Widmanstatten con muy
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<3 f'ﬁ,}’Figura 32, Ir-504T1 E. 24 hs a 873K,

- . enfriado a 0,1 K/seq. a Widmanstitten
u., " auy fina dentro de viejos granos B.
"~ “Cadenas de precipitados. Desarrollo
preferencial segtn la orientacidn.

M-15877. 600X.

& Figura 33, Ir-50%T1 A. 1440 hs a 888K,
enfriado a 3 K/seq. Placas a macladas
en una matriz muy fina (B transformada)
N-15977. 500X,

e Figura 34, Ir-50%Ti C. 1440 hs a 888K,
enfriada a 3 K/seg. Precipitades a en
B borde e interior de viejos granos B.

Matriz B transformada. M-15978. 100X.




poco relieve (Fig.32). En Zr-50%Ti D ocurrid algo similar, pero
en lugar de observarse pequerfos precipitados de a se observan
"alotriomorfos" alargados [13] o a segmentada, desde 1los cuales
crecieron placas Widmanstatten a partir de la 3 durante el en-—
friamiento.

La difractometria de rayos X de estas muestras permitid
determinar una estructura hc cuyos parametros son a=0,310nm,
c=0,491nm y c/a=1,579, tablas 13. En la microsonda electrdénicasa,
se encontrd distribucidn homogénea de Ti y Zr y bajos tenores de
Fe.

El tratamiento de larga duracidn en a+p3 desde temperatura
ambiente dio origen a dos estructuras diferentes en Zr-50%Ti A vy
C respectivamente. En el primero, figura 33, se distinguen tres
morfologias: placas grandes, segmentadas o macladas, otras placas
paralelas entre dos de las mas grandes, Yy unas terceras mas
pequemnas que han crecido sobre las caras de las segundas. Posi-
blemente los primeros dos tipos de placas se desarrollaron duran-
te la permanencia a alta temperatura, vy la estructura mas fina
aparecio durante el templado, cuando la B que se hallaba en
equilibrio con a, transformod. Zr-50%7Ti C, figura 34, en cambio
muestra que en los bordes de gramo 3 ha nucleado a, que también
aparece en el seno de los gramos como finos precipitados que
tienden a formar cadenas. La porcidn que estuvo en B durante el
tratamiento térmico dio origem a una subestructura de placas
Widmanstatten muy finas dentro de los granos. Por difractometria
de rayos X se determind en ambas una estructura hc con parametros

de red diferentes en las dos muestras, ver Tabla 13.
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4,2.1.3. TRATAMIENTOS EN a

Las cuatro muestras de aleaciones Zr—-50%Ti de diferente
pureza, tratadas en B y enfriadas en horno, fueron subsecuente-
mente envejecidas en a durante 1800 horas a 773K.

En las aleaciones A, figura 35, D y E se observa una
estructura acicular levemente engrosada ('"coarsened") durante el
tratamiento creciendo basicamente a partir de los bordes de 1los
viejos granos B, tabla 12. La muestra C en cambio muestra cadenas
de precipitados pequeros en el seno y los bordes de los viejos
granos f3, similar a lo observado en el material recocido a 888K.
Los diagramas de difraccidn de rayos X muestran estructura hc
cuya relacidn c/a es mayor que la encontrada luego de los trata-
mientos en B (Tabla 13) y los picos en los diagramas son muy

delgados.

4.2.2. TRANSFORMACIONES DE FASE EN Zr-30%Ti, Zr-40%Ti, Zr-70%Ti
4.2,2.1. TRATAMIENTOS EN f3

Se hicieron dos tratamientos de 24 horas en 3, seguidos de
templado y de enfriamiento lento en horno. Se pudo comprobar que
la morfologia obtenida despueés de estos tratamientos térmicos
depende de 1la velocidad de enfriamiento como en el caso de 1la
aleacidn equiatdmica, tabla 12.

En el Zr-30%Ti templado desde 1073K se puede observar una
estructura Widmanstatten "plumosa"” (feather-like) de distinto
tamafo gue ha crecido siguiendo dos o tres orientaciones prefe-
renciales dentro de cada viejo gramo B3, pero no especialmente

sobre los bordes de grano. El1 Zr-70%Ti, figura 36a, presenta una
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TABLA 14

ESTRUCTURA Y PARAMETRO DE RED DE ALEACIONES Ir-Ti

Trataaiento Pardsetro de red
Material Estructura
téraico a [noljc (np}] c/a

Ir-30Ti {1800 hs 773 K hc 0,316 10,503 (1,390

Ir-30Ti [1440 hs 923 K|  hc 0,317 0,504 {1,590

Ir-30Ti | 2 hs B he  [0,3ts |0,503 {1,592

1r-30Ti [Ley de Vegard hc 0,314610,501 {1,593

Ir-40Ti | 2 hs B hc 0,313 {0,496 1,585

Ir-80Ti | 2 hs 873 K he 0,313 (0,494 {1,578

1r-80Ti [1440 hs 888 K he 0,313 [0,497 1,568

Ir-40Ti |Ley de Vegard he 0,3118]0,4964(1,592

Ir-70Ti |1800 hs 773 K hc 0,298 10,471 [1,381

Ir-70Ti {1480 hs 923 K|  hc 0,302 [0,480 |1,5%0

Ir-70Ti 2hs B he 0,303 {0,477 {1,574

Ir-70Ti |Ley de Yégard he 0,303 10,4825(1,392

Pardmetros de red determinados por difractometria de Rayos X,
usando un difractéaetrc Phillips.

Error estinado en los pardsetros: 10,5%.



estructura similar pero um poco mas fina y con precipitacidn de a«
sobre los bordes de gramo B. El microscopio electronico de barri-
do permitid observar gue muchas placas estdn dispuestas formando
tridngulos equilateros.

El enfriamiento lento en horno desde 1073K dio origen en
Zr—-30%T1i a placas Widmanstatten paralelas, bastante desarrolladas
y formando paquetes dispuestos en forma de tejido ("basket
weave”). No se observa precipitacidn preferencial de a en 1los
bordes de grano B, pero si que las orientaciones de las placas
varian entre los distintos granos. La muestra de Zr-70%ZTi, figura
36b, presenta placas Widmanstatten paralelas que crecen a partir
de los bordes de gramo 3, con diferente espaciado en los distin-
tos granos. Otras placas han nucleado en el seno de aquellos, con
la morfologia que Aaronson y coautores [13] describen como "es-—
trellas de placas Widmanstatten". E1 Z2r-40%Ti, figura 37, también
presenta una estructura de placas paralelas con distintas orien-
taciones, algunos alotriomorfos de a y precipitados. En este caso
tampoco hubo precipitacién preferencial de a en los bordes de los
granos B y las direcciones de las placas varian entre los dife-
rentes granos. Las muestras que sufrieron este tratamiento son
las gue presentan mayor relieve al microscopio electrdnico de
barrido.

El Zr-40%Ti recocido durante 24 horas a 973K y enfriado en
horno tiene wuna estructura similar a la encontrada 1luego del
tratamiento teérmico a 1073K, pero un poco mds gruesa. Siempre las
direcciones preferenciales de las placas forman angulos de 60°.

El analisis por difraccidn de rayos X determind estructura
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WL cngrosada. M-15577, 50Y. Ampliade 507

=4 para la reproduccién,
-4 o

Figura 3ba. Ir-70%Ti, 24 hs a 1073 K,
enfriado a 3 K/seq. a Widmanstdtten
muy fina dentro de viejos granos §.
precipitados, M-15707. 500X, Aapliado
30% para la reproduccion.

Figura 36b. Ir-70%Ti, 24 hs a 1073 K,
enfriado a 0,1 K/seg. Placas paralelas
a Widmanstatten creciendo desde los
W bordes de viejos granos B. Estrellas
Widnanstatten en seno viejos granos §.
H-157053. 500X. Ampliade 50% para la
reproduccion,




hc con parametros de red levemente diferentes de lo predicho por
la ley de Veégard (ver Tabla 14). No se pudo retener la fase de

alta temperatura en estas aleaciones.

4.2.2.2. TRATAMIENTOS EN a+f3

Se realizaron varios tratamientos a temperaturas corres-
pondientes al campo a+B. En las aleaciomnes Zr-30%Ti y Zr-70%Ti,
dos tratamientos, uno de 24 horas a 973K desde temperatura am-—
biente vy sobre material que habia sido previamente recocido en 3
y enfriado en horno, el otro de 1440 horas a 923K después de una
estabilizacidn de dos horas en B (1273K), para estudiar el equi-
librio de las dos fases. En Zr-40%Ti se hizo algo similar perou a
temperaturas menores, 24 horas a B73K y 1440 horas a B8B88BK, desde
temperatura ambiente y sobre material previamente recocido en 3 y
enfriado en horno. Después de los recocidos de larga duracidn se
hizo un templado, mientras que después de los recocidos cortos se
enfrid en horno.

En Zr-30%Ti tratado a 973K, figura 38, se observan preci-
pitados alargados vy brillantes sobre los bordes de 1los viejos
granos B, tal vez alotriomorfos de a, y placas de a Widmanstatten
que han crecido formando paquetes que dibujan un tejido ("basket
weave"). El Zr-70%Ti también tieme paguetes de placas Widmanstat-
ten formando un tejido, pero éstas son mas pequerdas y tienen mas
relieve que las de la aleacidn rica en Zr. Las orientaciones
preferenciales de los paquetes es distinta en los diferentes
granos 3. E1 MEB muestra que las placas no estan tan desarrolla-

das como en el material tratado en B con idéntico enfriamiento.

63



24hs a 1073 K, enfriado a 0,1 K/seg.

]
Widmanstétten en orientaciones preferenciales.
W

THYTS ” v

=30%T1, 24 hs a 973 K, enfriadoc a 0,1 K/seg.
1 con distintas orientaciones en distintos viejos granos B.
200X, Ampliade 30% para la reproduccidn.




El Zr-30%Ti estabilizado en B y recocido durante 1440
horas a 923K, figura 39, tiene la morfologia tipica de a+B. Los
alotriomorfos de a nucleados en borde de grano se han desarrolla-
do y a partir de ellos han crecido placas paralelas de a hacia el
seno de los granos. Otras placas han nucleado en el interior de
éestos, siguiendo tres orientaciones preferenciales a 60°. Se
efectuaron barridos cuantitativos con la microsonda electrdnica,
que permitieron definir tres zonas con distinta composicidn: las
placas tienen 74,53%at Zr y 25,5%at Ti, 1las zonas lisas entre
placas, 66,3%atZ2r vy 33,7%at Ti y en la frontera entre placas vy
zonas lisas, 69,5%at Zr y 30,5%at Ti. Estos resultados permiten

inferir que las placas, mas ricas en Zr que la composicidn nomi-

nal, estuvieron en a durante el recocido, vy el espacio entre
placas, mas rico en Ti, estuvo en B y transformd durante el
templado. Las mediciones cercanas a los bordes de placa e igua-

les a la composicidn nominal indican que después de 1440 horas no
se alcanzd el equilibrio bifasico.

El Zr-70%Ti que recibid idéntico tratamiento tieme una
estructura Widmanstatten muy fina. Las zonas que estuvieron en
las distintas fases durante el tratamiento térmico no se distin-
guen tan bien como en 1la aleacidn rica en Zr. Se observan siempre
las tres distintas orientaciones de los paquetes en los diferen-
tes viejos granos B. Se realizd un barrido cuantitativo con
microsonda electrdnica. Los resultados tienen una dispersidn muy
grande, gue puede deberse a dos causas: o bien la microestructura
demasiado fina produce un relieve responsable de errores en las

mediciones o0 no se alcanzd el equilibrio del campo bifasico
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Figura 39. Ir-304Ti. 1440 hs a 923 X,
enfriado a 3 K/seg. Placas a en bordes
e interior de viejos granos B. Matriz
p transformada. M-15592. 200X.
Ampliada 50% para la reproduccisn.

Figura 40. Ir-40%Ti, 1440 hs a 888 K,
enfriado a 3 K/seq. Placas a crecidas en
bordes e interior. de viejos granos .
Matriz B transformada. H-15976. 100).




durante el tratamiento térmico. Un arndlisis estadistico de las
mediciones permite proponer que las composiciones atomicas de 1as
fases que coexisten son 28%Ir y 72%Ti (a durante el recocido),
33%LZr y 67%Ti (B durante el recocido) y 30%Zr y 70%Ti, igual a la
composicion nominal y que indica que no se alcanzéd el equilibrio.
El volumen que fue a durante el tratamiento es mayor que el que
fue B.

Por difractometria de rayos X se determind estructura hc,
Tabla 14, con picos son anchos y menos intensos que en el caso de
los materiales tratados en B.

La aleacidn Zr-40%Ti tratada durante 24 horas a 873K desde
a vy enfriada en horno, presenta una morfologia diferente de las
que hemos descripto hasta ahora: a crecid en forma de alotriomor-
fos y de '"placas degeneradas” [13]. También hay algunos precipi-
tados de a. Finalmente, la fase B transformd en placas muy finas
de a durante el enfriamiento.

Después del tratamiento de larga duracidn desde a, figura
40, se encuentra una estructura muy parecida a la del Zr-30%Ti de
la figura 39, formada por placas a muy desarrolladas, entre las
cuales hay zonas mas pequefas que fueron By transformaron
durante el templado. Se hizo un barrido de Zr y Ti conm la micro-
sonda electrdnica, y se determinaron zonas con tres composiciones
diferentes: 62%Zr y 38%4Ti, a durante el tratamiento, 58,5%Ir vy
41,5%Ti, B durante el tratamiento vy 60%ZIr y 40%Ti, composicidn
nominal que indica que no se alcanzd el equilibrio. Las regiones
que estuvieron en B son muy pequernas. Por difraccion de rayos X,

se determind estructura hc, con parametros de red a=0,313nm,

65



c=0,497nm, c/a=1,588 (Tabla 14).

4.2.2.3. TRATAMIENTOS EN a

Las tres aleaciones fueron recocidas durante 1800 horas a
773K desde temperatura ambiente.

En Zr-30%4Ti, figura 41, por mecanismos de coalescencia las
placas que se habian formado durante el tratamiento térmico
anterior se han desarrollado. Los viejos bordes de grano B estan
bordeados por placas paralelas generadas desde los alotriomorfos.
Dentro de algunos granos se observa gque hay una orientaciodn
preferencial de placas que crecen a expensas de otras. El aspecto
general es de "basket weave”. La composicidn quimica de esta
muestra, medida con la microsonda electrdnica, es de 69,5%at ZIr vy
30,5%at Ti, en buen acuerdo con la composicidon nominal. Su es-
tructura cristalografica es hc, con picos de difraccidn sumamen-—
te delgados.

La muestra Zr-70%Ti tratada en a también muestra una
coalescencia de placas Widmanstatten, pero menos desarrolladas
qQue en la aleacidn rica en Zr. Estas placas estan agrupadas en
paquetitos que forman tridngulos equilateros cuya orientaciodn
varia en los distintos granos 83 viejos. Su estructura cristalo-
grafica es hc y los parametros de red estadn dados en la tabla 14.
Las determinaciones cuantitativas con microsonda electrodnica
muestran una gran dispersidn, posiblemente debida al relieve de
la probeta (error alto en las mediciones) o a que la muestra era
originariamente inhomogeénea y durante el recocido prolongado en a

no se homogeneizd por difusidn, vya que la temperatura era muy
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baja.

4.3, INFLUENCIA DEL CONTENIDO DE OXIGENO Y NITROGENO. Zr-50%Ti B
Para estudiar la influencia del contenido de oxigeno vy
nitrédgeno sobre las temperaturas de transformacidn a/B en la
aleacidn equiatdmica se utilizd la aleacidn Zr-50%Ti B, contami-
nada con aire hasta 4,02%at N y 1,20%at 0. Se dise”d una serie de
experiencias de resistividad en las cuales o bien la medicidn se
efectud sobre material tratado térmicamente o bien se provocd 1la
oxidacion del mismo durante la medicién. Debido a su alto conte-
nido de intersticiales, esta aleacidon es muy fragil y no pudo ser
laminada. Para resistividad se usaron barritas delgadas, rigidas,
preparadas por desbaste, como se explicd en el capitulo 2. La
tabla 15 contiene los resultados: las temperaturas a las cuales
la velocidad de transformacidn es maxima y las de comienzo vy
finalizacidn de la transformacidn, durante el calentamiento y el

enfriamiento.

Las primeras dos experiencias, en material 1identificado
como "barra" en la tabla 15, fueron realizadas a una presion
menor que 0,1 mPa, a velocidades muy diferentes: 0,015 K/seg vy

0,080 K/seg. Se encuentra que las tres temperaturas determinadas
durante el calentamiento, T(a/a+f3), T de maxima velocidad de
transformacion vy T(a+f3/B) coinciden en este rango de velocida-
des de calentamiento. Las temperaturas determinadas durante el
enfriamiento si dependen de la velocidad y son menores cuanto
mayor es ésta. El campo de dos fases es de 140K al calentar y mas

angosto (unos 100K) al enfriar (ver curvas en Apendice 3).
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TABLA 15
TEMPERATURAS DE TRANSFORMACION a/ EN Ir-50XTi B

TECNICA: VARIACION DE LA RESISTIVIDAD ELECTRICA

Mdxima tasa de |[Teaperatura de transformacidn[K]
Material | transformacién RB/Ra
a/f [K} B/a afatB | a+B/B | 8/atd | atB/a

Barra 11} 941 861 846 986 906 791 | 0,870

Barra 2*| 941 821 846 986 853 753 | 0,870

Recocidok} 933 863 803 983 903 803 | 0,865

Barra 43| 953 843 B40 790 903 780 | 0,871

Dzigeno 1+) 941 83t 826 986 883 77 | 0,875

Oxigeno 24} 941 831 83t 980 8a3 788 | 0,875

Oxigeno 38| 941 - ) 978 - - | 0,875

Oxigeno 44| 845 7 724 926 BO1 721 | 0,873

Teaperaturas determinadas por sedicion de la resistividad eléctrica vs
tesperatura en un vacio aejor que 0,1 aPa. Yelocidad de los ensayos:
t 0,015 K/seq * 0,080 K/seq $ 0,035 K/seg + 0,035 K/seq

Error de las determinaciones: #2 K



Las experiencias tercera y cuarta fueron realizadas suce-
sivamente con el mismo material, a igual velocidad de calenta-
miento y enfriamiento, también en un vacio mejor que 0,1 mPa. La
probeta, identificada como "recocida", habia sido templada luego
de un tratamiento de 1800 horas a 773K (ver seccidn 4.4). Las
curvas de resistividad obtenidas durante estas dos experiencias
estan en el Apéndice 3. Se observa que, como en las aleaciones A,
Cy E, 1la histéresis se mantiene. Sin embargo, el material "reco-
cido"” muestra durante el calentamiento un fentmeno que no se
habia visto en las experiencias previas: alrededor de 590K hay un
aumento en dr/dT, que luego disminuye y se anula a 753K, mante-
niéndose r constante hasta 803K, temperatura a la cual comienza a
descender. El1 comportamiento de la resistividad durante el resto
de la experiencia es similar al de las anteriores, y las tempera-
turas concuerdan.

Al repetir la medicidn con la misma probeta, Zr-50%Ti B
enfriada desde 3 a 0,035 K/seqg, se determinaron curvas similares
a las de las experiencias 1 y 2. Cabe destacar que en el andlisis
de estructura por difraccidn de rayos X de otra probeta que
sufrid el mismo tratamiento térmico a 773K se encontraron las
fases a, 3 vy w de equilibrio (Seccidn 4.4).

Como se trata de un material muy avido de oxigeno, se
decidid estudiar el efecto de la posible incorporaciodn de este
elemento durante las experiencias. Con una misma probeta se
realizd una serie de cuatro mediciones a una presién del orden de
100 mPa. Para medir la magnitud de la incorporacidn de gases se

colocaron testigos de Zr-50%LTi que fueron analizados luego de dos

68



experiencias unos, vy luego de las cuatro otros. Estos resultados
se compararon con los del testigo sin tratamiento. La experien-
cia "Oxigeno 3" consistid en un calentamiento muy lento, a 0,016
K/seg, para permitir oxidacidde la probeta. Se obtuvo
una curva muy similar a las de "Oxigeno 1" y '"Oxigeno 2". En
cambio, durante la experiencia "Oxigeno 4", sobre material muy
oxidado, se observd que la temperatura a/a+f, 721K, disminuyd vy
que tanto la histeresis, 125K, como 1la extensidn del campo de
dos fases, 205K, aumentaron. Las experiencias 3 y 4 demuestran
que la mayor incorporacidn de oxigeno ocurrid mientras el mate-
rial se mantuvo en f3i. Los contenidos de gases en los testigos
fueron dados en la Tabla 3.
Se debe seralar que
a. se incorpord selectivamente oxigeno y no nitrdgeno: la incor-
poracion total de nitrdgeno no superd las 170 ppm atdmicas,
b. durante las primeras dos experiencias, los testigos incorpora-
ron unas 5400 ppm atdmicas de oxigeno,

c. en total incorporaron unas 8300 ppm atdmicas de oxigeno.

Tanto en Zr como en Ti, la presencia de oxigeno o de nitro-
geno producen un incremento de la temperatura a/a+B y un gran
ensanchamiento del campo de dos fases [38,3%9,40], inversamente a

lo encontrado en la aleacidn.

4.4, TRANSFORMACION B/a EN Zr-50%Ti B
Ya se ha visto que el contenido de oxigeno vy nitrdgeno
influye en las temperaturas de transformacion. Para estudiar los

mecanismos de transformacidn y las condiciones en las que aparece
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TABLA 18

ESTRUCTURA Y PARAMETRO DE RED DE ALEACIONES Zr-301Ti B

Tratamiento Pardaetro de red
Material Estructura
térmico a [nalic [ne]] c/a
Homogeneiza- he 0,310 {0,491 |1,580
cidn en B
Ir-30TiB | e/lento o cc 0,344
tesplado
s/rotura W 0,487 (0,298 10,414

he 0,310 (0,491 [1,580

1r-50TiB | 180Ohs 773K cc 0,344

" 0,485 0,304 |0,427

2hs B 1273 K hc 0,310 [0,491 11,380
Ir-50TiB | sequido de
1440 hs 923K cc 0,344

2hs B 1073 K hc 0,310 (0,494 |1,592
Ir-30TiB | e/lento, eds
1440 hs 923K cc 0,347

Pardsetros de red determinados por difractometria de Rayos X,
usando un difractdmetro Phillips.

Error estimado en los pardmetros: #0,3%.



la fase metaestable w se efectuaron tratamientos +térmicos de
distinta duracién en B, a+f8 y a (Tabla 5). Previo a los trata-
mientos que describiremos, el material habia sido estabilizado en

B (1073K) y enfriado en horno.

4.4,1. TRATAMIENTOS EN B

Estos tratamientos consistieron en una estabilizacidn en f3
a 1073K seguida de un templado. Se observa la nucleacidn de a en
bordes de grano B y la aparicion de una morfologia similar a las
"placas negras"” reportadas por ARaronson y otros autores en
aleaciones del sistema Ti-Cr [10-13]. Estas placas estan dentro
de wuna matriz con algunos precipitados y subestructura mas fina.
El material enfriado en horno presenta precipitados muy finos en
el seno Yy en los bordes de los viejos granos B. La estructura
cristalografica, determinada por difractometria de rayos X, re-
sulta ser una mezcla de las fases a, B y w, Tabla 16. Los pariame-
tros de red de a coinciden con los determinados en las otras
aleaciones de Zr-50%Ti. Los parametros de w, a=0,487nm, c=0,298nm
y c/a=0,614, coinciden con los calculados tedricamente para la w
ideal gque se forma a partir de f3: a(w)=l2+a(B), c(w)=%I3*a(fB) vy
c/a=%l(3/2)= 0,612 [15,146]. Con a(B)=0,344nm, estos calculos dan

a(w)=4,865nm y c(w)=0,2979nm.

4.,4,2, TRATAMIENTOS EN a+f3
El campo de dos fases se estudid en varias condiciones
diferentes: con recocidos de 72 horas a 973K, templando o en-

friando en horno, y con tratamientos prolongados, de 1440 horas a
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Menfriado & 3 K/seg, Estructura acicular

con precipitados en bordes de placa.
MEB-3262/2. 1600X.

Figura 43a. 1r=50%Ti B, 2 hs a 1273 K,
14490 hs a 923 K, enfriado 3 K/seq.
Placas a en bordes e interior de

granos B. Matriz § y B transformada.
Estructura atf. M-15398, 200X. Ampliado
50% para la reproduccién.

' Figura 43b. Ir-50%Ti B, idem 43a. Placas
a en matriz B y B transformada.
MEB-4828/3. 2560X.




923K, desde B y desde temperatura ambiente (estructura de parti-
da, a+fi+tw)., Las morfologias encontradas en los cuatro casos
fueron diferentes.

El material tratado a 973K y templado muestra algunos
bordes de gramo B curvos, delineados por finos precipitados
mientras que el enfriado en horno tiene plaquitas muy finmas. Por
difraccién de rayos X, se encontrd una mezcla de las tres fases,
a, B y w ideal, como en el material tratado en B (Tabla 16). EI
material tratado a 853K durante 24 horas y enfriado a 3 K/seq,
figura 42, tiene una estructura acicular con precipitados en los
viejos bordes de grano B y entre las agujas.

En cambio, 1los recocidos de 1440 horas a 923K dieron
origen a estructuras a+fl, con distintas morfologias que dependen
del tratamiento previo del material. Asi, en la muestra que fue
estabilizada en B (1273K) durante dos horas y luego mantenida a
923K, figura 43a, se observa la precipitacidon de alotriomorfos de
a en borde de grano 3, a partir de los cuales crecieron algunas
placas hacia el interior. Otras placas han nucleado directamente
en el seno de los granos B. Las zonas entre placas muestran
precipitados muy finos, figura 43b, tal vez producidos a partir
de B durante el templado. La difractometria de rayos X mostrdé una
estructura a+pB (Tabla 16) y no se detectd la presencia de w. Esta
morfologia, que corresponde a la identificada por Aaronson vy
otros autores [10-13] como "a normal” fue encontrada también en
la aleacidn Zr-30%Ti con igual tratamiento térmico (Figura 39 en
la Seccidon 4.2.2.2). La temperatura del recocido estd cercana a

la frontera B/a+f3 para la aleacidn Zr-50%ZTi B y aproximadamente
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en la mitad del campo para la aleacién rica en ZIr, de alli la
diferente concentracién de placas a.

E1 material que fue recocido a 1073K y enfriado en horno
tenia una estructura a+B+w ideal, como se describidé en 4.4.1.
Durante el tratamiento de 1440 horas a 923K (Fig.44) se desarro-
116 una morfologia tipo "placas negras” de aspecto muy regular,
bordes rectos y con orientaciones preferenciales bien definidas.
Algunos bordes de grano B son curvos, hecho que habia sido obser-
vado en muestras tratadas en fi, y tiemen cadenas de precipitados.
La zona entre placas tieme una subestructura que puede deberse a
precipitados de a formados durante el templado. La estructura
cristalografica de esta muestra también es a+3 y tampoco se
detectd la presencia de w. Nosotros suponemos que las particulas
de w que se encontraban en el material previo al tratamiento
térmico actuaron como embriones para la nucleacidn de las "placas
negras" de a, como proponen Unnikrishnan y coautores [12]. En 1la
muestra previamente estabilizada en 8, en la cual no habia
particulas de w, se estudid la nucleacidén de a a partir de B. En
la otra, se estudid la formacidn de a y B a partir de ellas
mismas y de w ideal. Las morfologias notablemente diferentes que
se encontraron se deben a los diversos origenes de cada es-
tructura.

El tratamiento térmico prolongado en el campo a+f3 ha
cancelado la transformacion B/w. Esta observacidn coincide con el
diagrama TTT presentado por Hickman [26] para una aleacion Ti-
207wtV.

La observacion de las micrografias correspondientes permi-



Figura 44, Ir-507%Ti B, 1440 hs a 923 K, desde T ambiente.
Enfriado a 3 K/seq. Placas negras a en matriz B y B transformada.
Estructura a+f. M-15594. 200X, Aspliado 50 para la reproduccién.

Figura 45, Ir-504Ti B, 1800 hs a 773 K, enfriado a 3 K/seq.
Estructura a + B + w de equilibrio,
H-13576. 200X. Ampliado 50% para la reproduccién.



te deducir que en la muestra tratada a 923K desde temperatura
ambiente se produjo mayor cantidad de a en equilibrio con B que
en la otra. Las curvas de resistividad de la seccion 4.3. mostra-
ron que esta aleacién presenta una histéresis entre las fronteras
a+B/B y B/a+B, de tal manera que el material llevado a 923K desde
temperatura ambiente estd en el centro de su campo de dos fases,
mientras que el llevado a 923K desde B se encuentra muy cerca de
la frontera B/a+B. La observacidn metalografica corrobora las

mediciones cinéticas efectuadas por la técnica de resistividad

electrica.

4,4,3. TRATAMIENTOS EN a

La figura 45 es una micrografia de material recocido
durante 1B00 horas a 773K, como el empleado en la experiencia 3
de resistividad. En los bordes y el interior de los viejos granos
B equiaxiados hay gran cantidad de finos precipitados de a,
algunos formando cadenas. La difractometria de rayos X permitid
determinar la presencia de tres fases, a, B y w. Los parametros
de la fase w después de este tratamiento, a=0,485 nm, c=0,304 nm,
c/a=0,627, Tabla 16, son diferentes de los encontrados antes,
indicando gque se trata de otra forma de w, la w de equilibrio,
que evoluciond a partir de la w ideal preexistente. Efectivamen-
te, c/a es mas cercano al propuesto por Hatt y Roberts [20],
c/a=0,622, para la w de equilibrio en una aleacidén 2Zr-7%ZatV,
envejecida a 473K. El microandlisis cuantitativo de este material
muestra que es gquimicamente homogéneo y que su composicidn atdmi-

ca es 47,2% Zr, 48,47 Ti y 4,47 (O+N), ésta por diferencia.



4.3. DIAGRAMA DE EQUILIBRIO Zr-Ti

Para un mejor andlisis de las temperaturas de transforma-
cidn, que resultaron diferentes de las publicadas por otros
autores [3,42,433, calculamos el diagrama de equilibrio Zr-Ti
utilizando 1la expresidn de la energia libre de las fases a y f3,
propuesta por Murray en [3], ecuaciédn (3) del Capitulo 1. Para
determinar las fronteras a/a+B y a+B/B se aplicd la condicidn de
igualdad de 1las energias libres molares parciales de cada
componente en cada fase {(ecuaciones 4 y 95):

Gla,Ti,x(a)) = G(B,Ti,x(B)) (8)

G(a,Zr,x(a)) G(ByZry,x(B)) (9)
Se tomd el mismo tipo de dependencia de los pardmetros con 1la

temperatura que en [3], de manera que

F(B,Ti) = O J/geat (14)
F(B,Zr) = O J/g-at (19)
B(B) = 3740 J/g-at (16)
B(a) = D + YeT = (14950 ~ 8-T) J/geat (17)
F(a,Ti) = A + PeT (18)
Fla,Zr) = C + Q°T (19)

Los coeficientes A, P, C y @ se ajustaron para que a la tempera-
tura de transformacion de los elementos puros sea G(a,n) = G{B,n)
Esta condicidn implica que

A+ PeT(Ti)

Oy (20)

C + @T(Zr)

o, (21)
con T(Ti)=1155K vy T(Zr)=1138K. Ademds, a la temperatura de
transformacion de 1la ecuacidn equiatomica, T(eq)=864K, debe

cumplirse que G(a)=6(B), que (§G(a)/8x)x=x(a) = (8G(B)/8&x)x=x(B)

74



y que x(a)=x(B)=0,5. Esto genera dos ecuaciones mas,

0,5+B(B) (22)

F(a,Ti) + F(a,Zr) + 0,5*B(a)

0 (23)

-F(a,Ti) + F(a,Ir)
Reemplazando, se obtienen otras dos ecuaciones en A, P, C y Q:

0,5+{B(B)-B(a)} vy (24)

A + P+T(eg) + C + Q+T(eq)

A + P«T(eq) C + Q+T(eq) (23)
Tomando los valores para B(f) vy B(a) dados mas arriba, gqueda un

sistema de cuatro ecuaciones con cuatro incdédgnitas, cuya solucion

es
A = —-4260 J/geat; P = 3,69 J/grat+*K
C = —-4459 J/gecat; Q@ = 3,92 J/geatK
es decir,
F(a,Ti) = (-8260 + 3,69T) J/geat (18°)
F(a,Zr) = (—-4459 + 3,92T) J/g-at (19°)

De (B) y (9) se deducen dos expresiones para T{x(a),x(B)):

T={D*x2 (a)=B*x2 (B)+A)/{(-P+R*1n[(1-x(B) )/ (1-x(a)]-Yex2 (a)} (26)
T={De[1-x(a)]2-Be[1-%x(B)J2+C}/{-Q+Relnix(B)—x(a)l-Ye[1-%x(a)l22(27)
Se reemplazaron los valores de los parametros determinados ante-
riormente vy se calculd el diagrama de equilibrio que se presenta
en la figura 46. La variable independiente fue x{(a), x(B) la de
ajuste hasta igualar las expresiones (246) y (27). Se forzaron las
temperaturas de transformacidon medidas en este trabajo para las
aleaciones 2Zr-504Ti A, Zr-40%Ti y 2r-30%Ti. Este diagrama se
ajusta a los campos de dos fases determinados en este trabajo por
tratamientos térmicos vy resistividad en los materiales de mas
alta pureza y también a los publicados por Blacktop y coautores

[44] para aleaciones de este sistema.
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S. DISCUSION

En este trabajo se han medido las temperaturas de trans-
formacidon a/B/a de muestras de Ti, ZIr y aleaciones del sistema
Zr-Ti, con distintos tenores de impurezas, y se ha estudiado la
morfologia de la transformacidbn B/a. Discutiremos por separado

los resultados obtenidos con los distintos tipos de materiales.

5.1. TITANIO Y CIRCONIO

Las temperaturas determinadas por la técnica de resisti-
vidad, tablas &6 y 8, muestran la influencia del contenido de
impurezas sobre las temperaturas de transformaciodn y la extension
del campo de dos fases. En el caso de Ti y Ir, las muestras de
mayor pureza, Ti-1, Zr-1 y Zr-4, transforman a temperaturas muy
cercanas a las aceptadas en la revision de los diagramas: 1155K vy
1136K respectivamente [3,33,36] y sus campos de dos fases se
extienden por unos S0K. A medida que la pureza de los materiales
disminuye, la temperatura a/a+B varia y la extension del campo de
dos fases aumenta. Este comportamiento se puede entender si se
analizan las zonas ricas en Ti o Zr de los diagramas de equili-
brio de ¢éstos con las distintas impurezas: 0O y Fe en todos vy
ademds Ca y Al en Ti-4, 5Sn y Si en Ti-5, Cr y Sn en Zr-3 y Ir-7,
Tabla 2. La transformacidn eutectoide en los diagramas Ti-Fe vy
lr-Fe, figuras 6 vy 7, [33,346], explica la menor T(a/a+f) de Ti-2,
Ti-3 vy Zr-2. En los otros materiales, 1las distintas impurezas
metdlicas suben el solvus a por encima de lo predicho por 1los
diagramas Ti-Fe y Zr-Fe. Por otro lado, 1la transformacidn peri-

tectoide de los diagramas Ti-0 y Zr-0 implica un aumento de las



temperaturas de transformacién y de la extensidn del campo de dos
fases en Zr-5 y Zr~46. Las velocidades de calentamiento y enfria-
miento también influyen en las temperaturas de transformacidn,
siendo mayor el efecto cuanto mayor es el contenido de impurezas
(comparar Ti-2 y Ti-3 en la Tabla 6).

Otros investigadores midieron las temperaturas de trans-
formacidén de Ti: Etchessahar, Auffredic y Debuigne por dilatome-
tria en Ti van Arkel T(a/a+f3) 1155K y campo de dos fases de 30K
[60)] y Harmelin y Lehr por andlisis térmico diferencial (DTA) a
0,08 K/seg, 1145K y campo de dos fases de 23K para Ti van Arkel y
1138 K y campo de dos fases de 45K para Ti Kroll [61]. Estos
autores también midieron por DTA las temperaturas de trans-
formacidn en Zr Kroll: T(a/a+B)=1141K y campo de dos fases de
4B8K. Todos estos valores concuerdan con los del presente trabajo,
teniendo en cuenta los tenores de impurezas. La curva de dilato-
metria publicada por Etchessahar, Auffredic y Debuigne, figura 1
en [60], muestra una zona inestable antes de que se desencadene
la transformacidn e histéresis de unos 50K entre T(a+B/8) y T
{B/a+B), que no se ve en las curvas de resistividad. Aclaran que,

entre ciclos, las dilataciones y contracciones varianm mucho.

5.2. MORFOLOGIA DE LA TRANSFORMACION f/a EN TITANIO Y CIRCONIO

El estudio de 1la morfologia de la transformacién R/a
muestra que también estd muy ligada a la extensidn del campo
bifasico: Ti-1, Ti-2, Zr-1, IZIr-2, Ir-4 y Zr-5 sufren una trans-
formacidn masiva, independientemente de 1la velocidad de enfria-

miento, Tablas 7 y ? y micrografias correspondientes. Cuanto



mayor es el contenido de impurezas y en consecuencia mayor la
concentracién de posibles centros nucleadores, Ti-4, Ti-5, ZIr-3 vy
Zr-7, no se observa masiva. Ti-3 y Zr-5, con campo bifasico

intermedio, el mecanismo de transformacidn depende de la veloci-

dad de enfriamiento. 5i ésta es lenta, aparecen solo granos
masivos, pero si es mds rdpida se observa la competencia de una
estructura de placas. Como se explicd antes, la transformacidn

masiva se ve favorecida por la existencia de un campo de dos
fases angosto vy una To casi paralela al eje de 1la composicion
(4]. Este es el caso del Ti-Fe, ya que a concentraciones menores
que 460 ppm atdmicas, el Fe presenta solubilidad retrégrada en Ti
(Figura &6b). Al aumentar el contenido de impurezas, se ensancha
el campo bifdsico y predominan otros mecanismos de nucleacidn vy
crecimiento. Al aumentar la velocidad de enfriamiento en los
materiales de menor pureza se afinan las placas y agujas tipo
Widmanstatten (Ti-4 y Zr-7). La menor solubilidad de Fe en 1Ir
explica que la transformacidn B/a en Ti sea masiva aun a concen-
traciones de Fe del orden de las 400 ppm atdmicas y en ZIr-é
(300ppm at Fe) no se observa masiva durante el enfriamiento lento
en horno. Las observaciones en Ti-3 y Zr-5 permiten suponer que
la masiva se formaria a temperaturas entre el solvus B y la To, vy
que un subenfriamiento mayor favoreceria la formacidn de una
estructura de placas.

Los tratamientos térmicos de larga duracidn en Zr permi-
tieron obtener bicristales en Zr-1 y Zr-4, con algunos precipita-
dos de Fe, ya gque eéste tiene una solubilidad tam baja en Zr que

precipita inevitablemente. El grano a en Zr-2 y Zr-5 es equiaxia-
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do pero de menor tamafo gque el de ZIr-1 y Zr-4; Zr-3 tiene placas
tipo Widmanstatten donde hubo difusidn hacia el borde de 1las
placas. En Ti, los resultados son similares. S5e ve entonces que
se puede mejorar esta serie de tratamientos térmicos en estado
sblido para llegar a crecer monocristales de Zr o Ti de muy alta
pureza. Esta técnica es mads simple que el método propuesto por
Akhtar [29,30] para crecer monocristales de Zr wutilizando una

transformacidn masiva desde el liquidus.

5.3. EL SISTEMA Zr-Ti

En las aleaciones del sistema Zr-Ti la influencia del
contenido de impurezas sobre las temperaturas de transformacidn
es también importante, Tablas 10 y 14, y se observa la apariciédn
de una histéresis, que no se habia detectado en ZIr ni en Ti. Los
resultados obtenidos en las aleaciones Zr-50%ZTi de distinta pure-
za muestran que T{(a/a+B) es (B&4*2)K y que esta temperatura
disminuye vy 1la extensidn del campo de dos fases aumenta cuanto
mayor es el contenido de 0O, Fe y otras impurezas (comparar Z2Zr-
S0%ATi A y D con Zr-30%Ti C y E). La transformacidn 3/a es de tipo
Widmanstatten, aunque en Zr-50%Ti C, D y E recocidos a 873K (a+B)
se encontraron precipitados redondos y alotriomorfos de a dentro
de viejos granos B equiaxiados. Sdlo se determind estructura hc.

Las temperaturas medidas en Zr-40%Ti son coherentes con
los resultados obtenidos en los materiales con bajo contenido de
intersticiales y concuerdan bien con los de [44]. Las temperatu-
ras medidas en Zr-70%Ti, por el contrario, corresponden a un

material con alto contenido de O y N y concuerdan mejor con los



valores determinados en Zr-50%Ti B. Precisamente debido a su mas
alto contenido de 0O y N, la aleacidn Zr-70%Ti es la mas fragil de
estas tres. Las temperaturas medidas en Zr-30%Ti corresponden a
un material con contenido intermedio de intersticiales.lLa trans-
formaciédn B/a en Zr-30%Ti, Zr—-40%Ti y Zr-70%Ti es de tipo acicu-
lar. E1 tamafio de las agujas estd ligado a la composicidn, ha-
biéndose encontrado agujas mas finas en la aleacidn mads rica en
Ti. Las impurezas forman precipitados, fundamentalmente entre las
agujas y en los bordes de granos f3. El recocido en a+f3 muestra la
formacion de placas de las dos fases, wuna rica en Ti, 1la otra
rica en Zr. Sin embargo, luego del templado la estructura es hc;
la composicidn de las dos fases y la evidencia de no haberse
llegado al equilibrio (zonas de composicidn igual a la nominal)
se pueden medir con la microsonda electrdnica y muestran que 1la
reaccion B/a+B y la interdifusiédn de Zr y Ti en aleaciones ZIr-Ti
son muy lentas. Es importante seRalar que estos tratamientos en
a+l se efectuaron a temperaturas que segun el diagrama Zr-Ti

revisado por Murray [3] corresponden a la fase f3.

S5.4. INFLUENCIA DEL CONTENIDO DE INTERSTICIALES EN Zr-50%uTi

El caso del ZrTi B con su alto contenido de O y N es muy
especial,; vya que las temperaturas de transicidn y la morfologia
del producto dependen del tratamiento térmico inicial de 1la
probeta y del contenido de O. En esta aleacidn se encontraron las
fases a, B y w atérmica luego de tratamientos cortos en f3; luego
de un envejecimiento a 773K (supuestamente a), se encontrd 1la

presencia de a, B y w de equilibrio, pero solo se determinaron a
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y B luego de tratamientos prolongados a 923K (a+B). Este
resultado concuerda con el diagrama TTT presentado por Hickman
[23]), segun el cual un tratamiento prolongado en a+B suprime la
reaccion B/w.

La morfologia encontrada después de los tratamientos tér-
micos en a+f3 depende del tratamiento previo sufrido por el mate-
rial: "a normal” en la muestra homogeneizada en B y luego recoci-
da, "placas negras de a" en la recocida después de haber sido
templada desde B (estructura de partida: a+p+w ideal). Ademdas,
las aleaciones con bajo contenido de intersticiales, Zr-50%UTi A
y C, en las cuales no se habia encontrado w, también fueron
recocidas en a+B (888K), durante 1440 horas. Sidlo se detectd la
fase hc a, 1la composicidn quimica medida con microsonda electro-
nica es homogénea y no se observaron placas negras.

Estos resultados corroboran la propuesta de Unnikrishnan
[12]: 1la nucleacidn de las placas negras se ve favorecida por la
presencia de w en la matriz. En su estudio del sistema Ti-Cr,
Menon y Aaronson [10] atribuyen la formacidn de las placas negras
a una doble inflexidn de la curva de energia libre de f: a
temperaturas por debajo del eutectoide y dentro del espinodal,
"a normal" estaria en equilibrio con B rica en Ti, vy a tempera-
turas menores, las "placas negras" con B rica en Cr. Esta expli-
cacidén no tiene en cuenta los resultados de Unnikrishnan y coau-
tores [12]) quienes recocieron aleaciones Ti-Cr a temperaturas en
el rango a+B, a las cuales la descomposicidn de B en una fase
rica en Ti y otra rica en Cr es imposible por consideraciones

termodindmicas. En el material templado desde B, que contenia
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particulas de w, encontraron "placas negras de a", vy solo "a
normal” en aleaciones estabilizadas en B y luego recocidas a la
misma temperatura. En consecuencia, podemos afirmar de acuerdo
con [12] que la aparicidn de "placas negras de a" esta vinculada
con la presencia de la fase w antes del tratamiento isotérmico en
a+f3.

Fykin y coautores en su estudio del sistema Ti-Zr-0 ([62]
reportan que en aleaciones Zr-50%Ti con hasta 6%at 0 sdlo detec-—
tan a, mientras que en la aleacidn con B%at de O sOlo detectan w.
Esta observacidn concuerda con lo encontrado por Dubertret vy
Fayard [18] en aleaciones Zr-50Ti con 10%at O. En probetas que
contienen un 1,2% at 0 y 4% at N, nosotros encontramos (a+B+w),
poniendo de manifiesto la importancia de los intersticiales en 1la
aparicion de esta fase. E1 N seria mas eficiente que el 0O como
"formador"” de w. Lamentablemente, Etchessahar y Debuigne no hacen
cristalografia de sus muestras [43], asi que no tenemos esa
informacidn de la aleacidon Zr-50%Ti con 3%N.

La curva de resistividad de la barrita con este tratamien-
to ("recocida", experiencia 3), muestra entre 753K y 803K una
zona de resistividad constante: alli la fase w estd tranmsformando
en B, vy los diferentes valores que toma el coeficiente de tempe-
ratura, dr/dT, en a, B y w [63] explican el valor constante de r.
No se pudo explicar el cambio de pendiente a 593K ya que para
ello hubieran sido necesarios tratamientos térmicos a temperatu-
ras relativamente bajas, que requeririan tiempos de envejeci-
miento excesivamente largos. Luego se produce la transformacidn

a/a+f3; de todas maneras, no es conveniente determinar T{(a/a+B}) a
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partir de esta curva, vya que hay fendmenos superpuestos. El1 fin
de la transformacidn y la curva registrada durante el enfriamien-
to coinciden con las de las experiencias 1 y 2, que luego se
repiten en la 4. La curva medida durante el calentamiento en la
experiencia 3 es una evidencia de la formacidén de la fase w de
equilibrio, que revierte a B a temperaturas menores que
T(a/a+B).

La extension del campo de dos fases de estas aleaciones
esta ligada al contenido de oxigeno y nitrdgeno: en los materia-
les de mayor pureza, no alcanza a los 50K, aumentando hasta 200K
en el Zr-50%4Ti B luego de las experiencias de oxidacion. En este
ultimo caso, "Oxigeno 4", con aproximadamente 2% at O y 4 % at N,
la T{a/a+B), 721K, es 120K inferior a las determinadas en mate-
riales con menor contenido de DO+N, vy T(a/a+B) es igual a 1la
T(a+B/a). En todos los otros casos esta temperatura resulta
inferior. El1 efecto de 0O y N sobre las aleaciones del sistema
Zr-Ti es opuesto a su efecto sobre cualquiera de los dos metales
puros. El1 diagrama pseudobinario TiZr 50/50-N publicado por
Etchessahar vy Debuigne [43] muestra un ensanchamiento del campo
de dos fases, similar al determinado por nosotros. Sin embargo,
para estos autores T(a/a+B) aumenta con contenidos de N de hasta
el 37at. Nuestros resultados indican que para 4%at Ny 1,2%Zat O
T(a/a+R3) disminuye. Nuestros tratamientos térmicos a 923K
muestran que el material estd en el campo a+3 a temperaturas que

para [43] corresponden al campo a.
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5.5. COMPARACION CON RESULTADOS ANTERIORES

La temperatura de transformacidén a/f3 que se ha medido es
unos 40K mas alta que la determinada por Farrar y Adler [42] vy
aceptada por Murray en su revision del diagrama [3], B808K. Por
otro lado, nuestros valores son unos 40K menores que los determi-
nados por Etchessahar y Debuigne [43], quienes encuentran para la
aleacidén Ti-50%Zr E, por dilatometria y en atmédsfera de argdn,
una temperatura a/a+f3 de 889K y en aleaciones de mayor pureza,
894 K. Las determinaciones calorimétricas de Auffredic y coauto-
res [60,64] a 0,8 mK/seg dan 875K para ZrTi E. Las determinacio-
nes efectuadas en nuestras aleaciones A, C y E en el IMUM por
Herzig y colaboradores muestran una coincidencia entre la calori-
metria y la resistividad en las temperaturas del médximo y de fin
de transformacidn. Si bien los resultados calorimétricos del IMUM
y de [64] coinciden para las aleaciones de alta pureza, en la
aleacion E, el IMUM reporta B65K, menor gque la determinada en
[64). La diferencia en la velocidad de los ensayos no podria
tampoco explicar esto.

Las experiencias llevadas a cabo bajo oxidacidn controlada
en la aleacidn Zr-50%Ti B permiten afirmar que un aumento en el
contenido de oxigeno estd asociado a una disminucion de la tempe-
ratura a/a+fB. Farrar y Adier en [42] no hacen referencia a 1la
pureza del material empleado, pero pensamos que el origen de
nuestra discrepancia con ellos reside en el contenido de oxigeno
de sus materiales.

Por el contrario, el origen de la discrepancia con [43] es

mas complejo, Yy esta ligado a las técnicas de medicidn, ya que
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por ejemplo la temperatura de transformacidén a/a+B en Ti purao
determinada en nuestro laboratorio, por resistividad, y en el de
ellos por dilatometria [60] coinciden, aunque no la forma de las
curvas ni el resto de los valores. No coinciden las mediciones
por dilatometria en las aleaciones, vy una contaminacidn con N
produce un aumento de la T{(a/a+p3), mientras que nosotros encon-
tramos que para un contenido de (0+N) del 5%at T(a/a+f) disminuye
un poco Yy el campo de dos fases aumenta considerablemente. Al
aumentar el contenido de oxigeno durante las experiencias de
oxidacidn controlada, este efecto es aun mayor: sigue disminuyen-
do T(a/a+B) y ensanchadndose el campo de dos fases.

Consideramos que para la determinacidn de las temperaturas
de transformacidn la técnica de resistividad que hemos empleado
es mas sensible y confiable que la dilatometria, ya que esta
sufre la influencia de la textura del material. Respecto de 1la
calorimetria, normalmente los valores de T{a/a+f3) determinados
por investigadores gque buscan medir entalpias de transformacidn
son demasiado altos, debido a la construccidn geométrica que usan
para definir el comienzo de los picos de absorcidn de calor {(ver
Apendice 1). Para poder utilizar los datos de calorimetria en 1la
construccién de diagramas de equilibrio, es imprescindible anali-
zar toda la curva flujo de calor vs temperatura y no st¢lo el pico
exo o endotérmico.

Finalmente, hemos tomado de la revisidn del diagrama Zr-Ti
por Murray [3] las expresiones de la energia libre de Gibbs de
las fases a y 3, ecuacidn 3 del Capitulo 1. Para nuestro calculo,

hemos usado los valores de los pardmetros dados por Murray,
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excepto el de interaccion B(i), que fue ajustado para que a la
temperatura de transformacidn a/f8 determinada en este trabajo
para la aleacidn equiatdmica, B64K, G(a)=6(B). E1 diagrama de
equilibrio gque hemos calculado vy que fue presentado en el
Capitulo 4 se ajusta mejor a los resultados experimentales del
presente trabajo y a 1los de Blacktop y col [44] para las

aleaciones Zr-40%Ti y Zr-60%T1i.



6. CONCLUSIONES

6.1. CIRCONIO Y TITANIO

1. Las temperaturas de transformacién a/B/a medidas en Ti y en Ir
de alta pureza son (115812)K y (1138+5)K respectivamente y estan
en buen acuerdo con los datos publicados.

2. La morfologia de la transformacion f8/a en Ti y en Zr depende
de la pureza del material. Es masiva para los que presentan un
campo bifadsico angosto, es decir, 1los de mayor pureza. Es Wid-
manstatten o acicular cuando el campo bifdsico es mas extenso, es
decir, en los materiales de menor pureza. En condiciones interme-
dias, 1a morfologia de la transformacién depende de la velocidad
de enfriamiento.

3. La temperatura de transformacidn a/B de la aleacidn Zr-50%Ti,
medida por la técnica de resistividad, es (864%*2)K y el campo de

dos fases se extiende por unos 5S0K.

6.2. INFLUENCIA DE OXIGENO Y NITROGENO EN Zr-30%Ti

4. En aleaciones Zr-50%T:i con 1,2% at O y 4% at N aparece la fase
w atérmica luego de tratamientos térmicos en B, vy la fase w de
equilibrio 1luego de tratamientos térmicos en a {(envejecimiento).
S. Después de un tratamiento prolongado en (a+B), seguido de
templado, en la aleacidn con 0 y N no se detectd w. Se encontra-
ron precipitados de a normal en el material homogeneizado en B vy
placas negras de a en el material gque contenia w antes del trata-
miento. En esta aleacidn la nucleacidn de "placas negras” esta
vinculada con los precipitados de fase w.

6. En la aleaciodn Zr-50%Ti con 1,2% at D y 47 at N envejecida a
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773K, se observd por resistividad la transformacion w/B a

temperaturas entre 753K y B803K.

6.3. EL SISTEMA Zr-Ti

7. La transformacidén B/a en aleaciones del sistema Zr-Ti presenta
una histeresis que sugiere la posibilidad de retener la fase B a
temperatura ambiente.

8. Los datos de calorimetria deben ser analizados cuidadosamente
antes de ser utilizados en la construccidn de diagramas de equi-
librio. Efectivamente, como esta técnica normalmente se utiliza
para calcular entalpias de transformacién, tiende a dar valores
T(a/a+B) mas altos que los verdaderos. Hay que analizar la curva
calorimétrica y no el pico solamente.

9. Entre las tres técnicas que hemos discutido, la resistividad
eléctrica es la mas sensible a la nucleacion de la nueva fase vy
la menos atectada por las caracteristicas de la transformacidén.
10. E1 contenido de O y N en aleaciones del sistema ZIr-Ti pro-
duce un descenso en T(a/a+f) y un ensanchamiento del campo de dos
fases.

11. La transformacidn B/a en las aleaciones del sistema Zr-Ti es
de tipo acicular. La presencia de O y N permite obtener estructu-
ras a equiaxiadas.

12. Atribuimos la discrepancia con Farrar y Adler [42] a la dife-
rente pureza de los materiales utilizados.

13. Atribuimos 1a discrepancia con Etchessahar y Debuigne
[43,60,64] a la diferente sensibilidad de las técnicas de medi-

cion, resistividad eléctrica, calorimetria y dilatometria, frente



a la transformacidn hc/cc en materiales con textura mno contro-
lada.

14. Presentamos un diagrama de equilibrio para el sistema ZIr-Ti
que se ajusta a nuestros resultados experimentales y a 1los de

Blacktop [44] para las aleaciones Zr-40%4Ti y ZIr-60%4Ti.
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APENDICE 1

TECNICAS8 PARA INVESTIGAR LA CINETICA DE TRANSFORMACIONES DE FASE
A.1. RESISTIVIDAD ELECTRICA

La resistividad eléctrica de una red cristalina perfecta
es nula. La resistividad eléctrica aparece debido a que la red
se aparta de la periodicidad, a la agitacidon térmica de los
atomos y a 1la presencia de atomos extrafos. La resistividad
eléctrica de una aleacidn metdlica desordenada o de un metal que
contiene Atomos extrarfos se puede aproximar por la expresion [65]

r =ro + r(T) (A1)
donde ro, resistencia de la aleacidn a 0 K, independiente de T,
representa la ruptura de la periodicidad de la red por la presen-
cia de atomos extramfos y r(T) estd producida por la agitacion
térmica de los atomos de la red. Como r(T) es aproximadamente
lineal con la temperatura para cada fase, se la puede representar
por la expresion
r(T) = T dr/dT {AZ2)

Durante una transformacitvn de fase de primer orden bhay wun
cambio brusco en la forma de las zonas de Brillouin y en conse-
cuencia una variacidn notable de la resistividad. La medicidn de
ésta resulta ser una técnica mucho mas que rapida que la cris-—
talografia, 1a microscopia de platina caliente o el andlisis
térmico diferencial (DTA) para estudiar 1a cinética de las
transformaciones [66,67]). Como se puede observar en las curvas
de resistividad de los capitulos 3 y 4, el coeficiente de tempe-
ratura de la fase a es mucho mayor que el de 3. Segun lo reporta-

do por Cometto y col en aleaciones Zr-Nb [63], el coeficiente de



temperatura de la fase w también es mayor que el de B. A 1la
temperatura de transformacién, es r(B) = 0,85 r(a) para Zr, r(B)
% 0,9 r(a) para Ti y toma valores intermedios para las aleaciones
del sistema Zr-Ti. Se ba elegido como temperatura de transforma-
ciédon aqueélla a la cual dr/dT se anula. La relacidn entre 1la
variacién de la resistividad y la cantidad de fase transformada
depende de la forma en que se produce la transformacidon vy es
lineal solamente si los tramos de nueva fase estadn en serie con
los de la vieja fase. En los calculos de fraccidn transformada

hemos adoptado esta aproximaciodn.

A.2. DILATOMETRIA ARRE
Como durante las transformaciones de fase de primer orden-:,
se produce un cambio discontinuo de volumen, se puede observar su,”

cinética midiendo cambios dimensionales. Si son minimos los cam?"'

bios de forma provocados por otras causas y los volumenes molares
de las dos fases son significativamente diferentes, 1la variacion
de la longitud de una barra, tubo o plancha deberia correlacio-
narse directamente con el avance de la reaccién [67].

Algunos de los inconvenientes que presenta esta técnica
son:
1. Algunas etapas de 1la transicién pueden producir cambios
dimensionales que pueden enmascarar los cambios asociados con 1la
reaccion que se investigaj
2. los cambios dimensionales, a diferencia de los volumétricos,
no siempre son reversibles;

3. la muestra normalmente estd en un estado de tensidn o
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compresiéon leve, de manera que puede haber creep cerca de 1la
temperatura de fusidn.

4., En el caso de la transformacion bc/cc en Ti, Ir o las
aleaciones, donde a(B)=x1l,1¢a(a) y a(B)=0,7+c(a), la influencia de
la textura de la muestra puede ser muy grande y puede enmascarar

las primeras etapas de la transformaciodn.

A.3. CALORIMETRIA

Todas 1las transformaciones de primer orden involucran un
cambio discontinuo en la entalpia; 1la cinética de estas reaccio-
nes también se puede sequir midiendo la evolucidn o absorciodn de
calor. Las técnicas mas comunmente en uso son el andlisis teérmico
diferencial (DTA), definida por la Confederacidén Internacional de
Andlisis Térmico (ICTA) como "una técnica en la cual la diferen-
cia de temperatura entre una sustancia y un material de referen-
cia se mide como funcidn de la temperatura mientras ambos mate-
riales sufren un programa térmico controlado”, vy la calorimetria
diferencial de barrido (SDC), definida por la misma Confederacion

como una teécnica en la cual la diferencia en la absorcién de
energia por una sustancia y un material de referencia se mide en
funcidn de la temperatura mientras ambos materiales sufren un
programa térmico controlado. Se distinguen dos técnicas, DPSC por
compensacitdn de potencia y DTSC,por flujo de calor, segun el
método de medicidn que se emplee [68]. En el IMUM se utiliza 1la
DPSC.

Los calorimetros automdticos normalmente se programan para

medir las entalpias de transicidn, es decir, para calcular el
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area encerrada por el pico endo o exotérmico. Mediante una
construccidn geométrica marcan el comienzo y la finalizacidn del
pico y determinan asi las temperaturas de transformacidn ({ver
Figura 29). Si bien esto no influye demasiado en las entalpias de
transformacion, la T(a/a+f3) asi medida es menor que la verdadera,
aquella a 1la cual la absorcidnm o emisidn de calor pasa por un
minimo. La utilizaciédn de datos de calorimetria para la construc-
cidon de diagramas debe ser sumamente cuidadosa y exige la obser-
vacion de la curva completa y no solo del pico.

Un inconveniente de esta técnica reside en que si 1la
reacciodn es muy lenta o la entalpia de transicidon muy pequena, la
liberaciton de energia también es muy lenta y puede confundirse
con la deriva del equipo [68]. Ademds, un estudio de Kwarciak y
Morawiek [53] sobre la cinética de la transformacidn martensitica
en aleaciones NiTi demuestra diferencias entre las temperaturas
medidas por DTA y por DSC en distintas condiciones experimentales
y cuestiona 1la validez de esta técnica en el estudio de las
transformaciones martensiticas y aconseja comparar los resultados

térmicos con los obtenidos por otras técnicas cineéticas.

A.4. COMPARACION ENTRE LA DILATOMETRIA Y LA RESISTIVIDAD

En unos trabajos sobre la aplicacidn de otra técnicsa, la
emisidn acustica, para el estudio de la tramsformacidn martensi-
tica en aleaciones Cu-In—-Al, Ahlers y coautores [67,70] comparan
esta técnica con la resistividad eléctrica vy la dilatometria
respectivamente. Se puede ver alli que durante la transformacidn

al calentar, el pico de emisidn acustica ocurre a la misma tempe-
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ratura a la que comienza el cambio brusco de la resistividad,
mientras que el cambio en la curva dilatométrica ocurre a tempe-
raturas mas altas, cuando la transformacidn ya ha avanzado mas.
Para estos autores, este fendmeno implica que tanto la emisidn
acustica como la resistividad eleéctrica son mas sensibles a 1la

nucleacidn de la nueva fase que la dilatometria.



APENDICE 2

CURVAS DE RESISTIVIDAD - TITANIO Y CIRCONIO

En este Apéndice estadn agrupadas todas 1las curvas de
resistividad vs temperatura de los materiales puros, medidas en
experiencias efectuadas en un vacio mejor que 0,1 mPa y a
velocidades de calentamiento y enfriamiento de 0,04 K/seg. Como
comparacion, se incluyen las curvas de Ti-2 y Ti-3 medidas a 0,07
K/seg. Estan ordenadas de la siguiente manera:

Ti-1 a 0,04 K/seg; Ti-2 a 0,04 K/seg y 0,07 K/seg; Ti-3 a 0,04
K/seg v 0,07 K/seg; Ti-4, Ti-5, Zr-1, Zr-2, Ir-3, IZr-4, Ir-5, Zr-

6y Ir-7 a 0,04 K/seg.
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APENDICE 3

CURVAS DE RESISTIVIDAD - SISTEMA Zr-Ti

En este Apéndice estdn agrupadas todas 1las curvas de
resistividad vs temperatura de las aleaciones del sistema Zr-Ti,
medidas en experiencias efectuadas en un vacio mejor que 0,1 mPa
y 8 velocidades de calentamiento y enfriamiento de 0,035, 0,05 vy
0,08 K/seg. También se presentan las curvas de resistividad de 1la
aleacidn 2r-50%Ti B en condiciones de oxidacidn controlada.Estan
ordenadas de la siguiente manera:

Zr-50%7Ti A a 0,035 K/seg; Zr-50%Ti C a 0,050 K/seg; Zr-50%Ti D a
0,035 K/seg y 0,050 K/seg; Zr-50%Ti E a 0,035 K/seg; Zr-30%Ti,
Ir-40%Ti vy Zr-70%7Ti a 0,035 K/seg; 2r-50%Ti B a 0,015 vy 0,080
K/seg; dos curvas de Zr-50%Ti B a 0,035 K/seg, 1la primera luego
del recocido de 1800 horas a 773K (estructura a+f+w de equili-
brio) y la segunda después dehaber sido ciclada; Zr-50%Ti B bajo
oxidacidn controlada, a 0,055, 0,035, 0,015 y nuevamente 0,055

K/seq.
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INFORME DE TESIS
Tema: Sistema Circonio-Titanio. Diagrama de fases y transforma-
ciones asociadas.
Autor: Marta Clelia Ruch

Director: Delia Arias

En esta tesis se ha estudiado el diagrama de fases del
sistema Zr-Ti y algunas de las transformaciones asociadas. Tam-
bién se investigd el comportamiento de Ti y Zr puros asi como la
influencia de contaminacidn con intersticiales en la aleacidn ZIr-
S50%Ti.

En el capitulo 1 se ha realizado el analisis de las posi-
bles fases y transformaciones involucradas en este sistema, asi
como el de los diagramas binarios, para lo cual se ha realizado
una muy completa revisidvn bibliografica. También se incluye una
breve descripcidn del método utilizado para calcular dicho dia-
grama. En el capitulo 2 se describen las técnicas experimentales
utilizadas, siendo importante destacar las dificultades en 1la
manipulacidn de estos materiales Zr y Ti y sus aleaciones, debido
a la muy facil contaminacidn con gran cantidad de elementos, O,
N, Si, C, F entre otros. En el capitulo 3 se han reunido los
resul tados obtenidos en la transformacion B/a en los metales
puros y el capitulo 4 describe los resultados en el sistema Zr-Ti
en aleaciones de distinto temor de impurezas, en particular una
aleacidn contminada con 4%at N y 1,2%at O.

Hasta aqui bhe realizado una breve descripcidn de un muy

buen trabajo experimental en un sistema gue es aparentemente muy



sencillo, es decir que el estudio de su diagrama y de sus fases
seria trivial si no fuera porgque es uno de 1los sistemas mas
avidos de contaminantes, en especial O y N. Esta situacidn ha
hecho que este estudio, en especial el de la influencia de los
contaminantes, sea un buen desafio.

En la discusidn del capitulo 5 se recoge este desafio y se
trata de discutir estas influencias, se calcula un diagrama de
fases que ajusta los resultados obtenidos por M. Ruch asi como
los obtenidos por otros autores.

Es de destacar la contribucidn realizada en el estudio de
la transformacion masiva en Ti y ZIr puros, transformacidn que
estaba descripta tedricamente como posible, pero que ahora se
verificd experimentalmente, asi como la influencia de las impure-
zas en la misma. También es importante la contribucidn realizada
respecto de la formacidn de la fase omega en el sistema Zr-50%UTi
con tenores de N y O menores que lo ya reportado en la litera-
tura, asi como la importancia de esta fase en el mecanismo de la
transformacion f3/a.

En base al analisis anterior considero que el trabajo de
la Lic. Marta C. Ruch se ha caracterizado por 1la capacidad,
dedicacidn y originalidad evidenciadas a lo largo del mismo.

Realizd mediciones de resistividad eléctrica, tratamientos
térmicos y observaciones metalograficas muy trabajosos y donde se
debid poner un gran esfuerzo en el cuidado de los detalles expe-
rimentales para evitar contaminaciones, y un completo analisis de

estos resul tados.



Por todo lo expuesto y por la originalidad de sus resulta-
dos, considero que alcanzd con creces el nivel adecuado para

optar al titulo de Doctora.

C it L

Dra. Delia Arias
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f/x TRANSFORMATION IN DILUTE TITANIUM BASE ALLOYS

D. ARIAS' and M. RUCH'®

CNEA Av. Libertador 8250, RA-1429 Buenos Aires, Argentina
Departamenco Materiales
* Departamento INEND

ABSTRACT

The influence of impurity contents and cooling rate on the mechanism of
B/c transformation has been studied in different titanium samples. Massive and
platelike structures have been observed, depending on the material. The same
experiments have been carried out on'2r, for comparison.

1. INTRODUCTION

A massive transformation is one of the many kinds of solid state transformations
that have been studied. It is governed mainly by diffusion of atoms at the
transformation boundary, which advances at a relatively high velocity, and
is composition invariant, at 1least on the macroscopic scale. Other
characteristics of this transformation are still under discussion (1,2,3).

Pure metals with an allotropic transformation, such as titanium - becc (8)
above 1155 K. (4) and hcp (a) below that temperature - should transform
massively.

In the present work,.the microstructures obtained when cooling from g phase
titanium samples with different impurity contents have been studied. Zirconium
of similar characteristics has also been studied for the sake of comparison.

2. MATERIALS AND EXPERIMENTAL TECHNIQUES

Four different titanium samples have been used as starting materials. Chemical
compositions are given in Table I. The polycrystalline specimens have been
chemically polished with different NO3H, FH and H20 mixtures, carefully rinsed,
wrapped in clean tantalum foil and sealed in silica glass tubes under high
purity argon (99.9999%). They have been subjected to three different heat
treatments, "A", "B" and "C", namely heating up to ‘the g (bcc) range (2 hours
at 1273 K), followed by:

"A" - furnace cooling to room temperature at v A7 K/m1n~

"B" - water quenching, vo ~ 30 K/sec and

"C" - tube-breaking under water, v ~ 300 K/sec.

All samples have been observed in the optical microscope prior to the heat
treatment. After the heat treatment,

they were observed both in as Resleivity

cooled conditions and after
repolishing and etching. "A"-series
has been observed in a scanning

r

electron microscope (SEM) with 72
energy dispersive analysis of X- ,////
rays (EDAX) . Crystallographic osh

structure has been determined by
X-ray diffractometry, all samples

being hcp, with lattice parameters

in good agreement with the /

literature. a/8 transformation 00 N . N N R e
temperatures have been determined 650 660 760 800 G50 1060 1MWO V8O
through measurements of electrical Temperature (K)
resistivity vs temperature, on —— Homting =~ Ovolg

thin stripes, 2x0.2x50 mm3, in

a vacuum better than 10-4Pa, as FIG.l. Resistivity vs Temperature,

has been described elsewhere (5). Ti-2. v=2 K/min.
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TABLE I. CHEMICAL COMPOSITION (wt ppm) TABLE II. Ti / TRANSFORMATION TEMPERA
TURES, FROM p vs T Ti;v 2 K/min

Fe Cu Mn Ca 0 N

Ti-1 <150 <30 - ~ <800 <35 Transformation temperature (°K)

Ti-2 480 70 - - <800 <40 8 asf sa
Ti-3 430 110 - - 1430 84 o/a+8 o+B/8 B/ o+ Ll
3;:2 523 5 150 1500 2728 ig Ti-2 1140 1185 1180 1130
Zr-2 160 - - - 50 30 Ti-3 1133 1205 1229 1115
Zr-3 400 - _ Z 280 40 Ti-4 1154 1265 1258 1132

2r-1 1137 1157 (5)

3. RESULTS AND DISCUSSION

The structures observed after heat treatments "A", "B" and "C" are summarized
in Table III. It must be emphasized that the samples submitted to treatments
"A" and "B" have been observed without any further preparation, in order to
avoid erasing the prior B-boundaries. "C"-series could not be observed directly
after quenching due to heavy surface oxidization.

Two different kinds of composition invariant & grains have been observed:aM,
massive grains which have grown across several parent grain boundaries, and
a, which do not cross them. Plate- and needle-like structures have been
observed in the less pure materials, generally related to precipitation.

Figures 2, 3 and 4 show examples of the microstructures described in Table
III. Figures 2 a, b and c show some massive ay grains (which have grown across
several prior B8 grain boundaries) as well as some @, Figure 2 d corresponds
to Figure 2 c, repolished and etched Ti-2. There, the typical morphology of
massive grain boundaries can be observed: straight, serrated and occasionally
curved boundaries. (Serious pitting of the most pure Ti etched surfaces
occurred during observation). Ti-4 (Figure 2 e) presented an a plate-like
structure; after repolishing, this material was analyzed in the SEM with EDAX,
Fe and Ca rich precipitates being detected. Figure 3 shows the structure of
Ti2, Ti-3 and Ti-4 repolished after treatment "C". Ti-2 (Fig. 3a) shows massive
a and some plates; Ti-3 (Fig. 3b) ,some clean grains,like massive a,and some a with
a substructure; Ti-4 (Fig.3c),a plates and a very thin,needle-like a structure.
Plichta et al (6), in their analysis of the existence of a massive reaction
in different Ti alloy systems, conclude that this reaction is possible whenever
the (a+B8) field is small and To (*) is nearly parallel to the composition axis.
Both Ti-1 and Ti-2, with a low oxygen content (Tables I and II, Fig. 1) have
a relatively narrow (a+B8) region, and their To is nearly parallel to the
composition axis due to the retrograde solubility of Fe in Ti (Fe < 500 wt ppm);
the massive reaction observed corroborates the prediction of (6). The large
(a+g) field of Ti-4, due to its high oxygen content, and precipitation induced
by the presence of Ca (low solubility in Ti) explain its plate like morphology.
No massive reaction has been observed. As an intermediate material, Ti-3 shows
massive and some plates after treatments "A" and "B", and a mixed plate,needle
and large a structure after treatment "C" - occasionally, some Fe- and Cu-
rich precipitates have been observed with EDAX.

A rough estimate of growth rates for the massive phase, some 106 m/sec to
10-4 m/sec, gives values similar to those found by Massalksi et al (7) in Fe-
Ni and Plichta et al (8) in Ti base alloys.

(*) To is defined as the temperature at which two phases with the same
composition are in unstable equilibrium with each other; each phase thus has
the same free energy.
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FIG. 2. Microstructures of: (a) Ti-1; (b) Ti-3; (c,d) Ti-2; (e,f) Ti-4; after
heat treatments "A" (vc ~7 K/min, a,b,e,f) and "B) (_vc ~ 30 K/sec, c¢,d); (4,

A i i ¥ -

=Y :

f) repolished and etchéd.
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Figure 3. Microstructures
of: (a) Ti-2; (b) Ti-3;
(c) Ti-4; polished and etched
after heat treatment neY
(ve v300 K/sec). :

Zirconium presents the same allotropic transformation as titanium, but
its properties are more sensitive to the iron and oxygen contents, in
particular because there is no retrograde solubility of Fe in 2r (9).
Thus, according to Plichta (6), only the purest Zr samples should undergo
a massive transformation. These were indeed the results: 2r-1 (Figs.
4 a and b) and Zr-2 (Fig. 4 c) exhibit a massive structure while 2Zr-3
(Fig. 4 d) shows typical a plates, like Widmanstdtten, and large irregulara
grains (some Fe-rich precipitates have been observed in the SEM).

It must be pointed out that the impurity content of the most impure Zr
is lower than that of any of the Ti's. However, Ti-1l, Ti-2 and Ti-3 exhibit
massive a . Within the limits of the present work (7 K/min < v < 300 K/sec),
it can be concluded that the ability of a material to undergo a massive
transformation depends on its impurity content, which contributes to the
broadening of the ( a+8 ) field and to rapid precipitation (Ti-4 and Zr-
3)s
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Figure 4. Microstructures of: (a, b) Zr-1l; (c) 2r-2; (d) 2r-3, after heat
treatment “"B" (v "~ 30 K/sec); (b, d) repolished and etched.
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PALABRAS CLAVES:Transformaciones de Fase,Ciroonio,Titanio,Escandio.

Resumen: En el presente trabajo se midi6 la temperatura de transformacién
a z B en las aleaciones Zr - 50% Ti y Zr - 6,5% Sc. Se discute el efecto
de la presencia de oxfgeno y nitrSgeno en dichas temperaturas.

RESUME: Dans ce travail nous mesurons la température de transformation
a — B dans les alliages 2r-50 & Ti et 2r-6.5 % Sc. Nous discutons de

1l'effet de la présence de 1l'oxygéne et de l'dzote aux températures de trans-
formation.



Se midi6 la temperatura de transformacifn o + 8 en ld aleacifn :
Zr-50% at.Ti (O =0,0l%at.) con el objeto de verificar los valores aceptados
por J.L.Murray y col. (1) en la revisién del diagrama binario Zr-Ti. Se estu
di6 también, la influencia del nitr6geno y oxfgeno sobre esta temperatura.

Se midi6 la temperatura de transformmacifn o 8 en la aleacifn :
Zr-6,5% at.S5c y se la campar6 con la medida por B.J.Beaudry y ool.(2).

En la Tabla I se detalla la camposicifn qufmica de laé aleaciones uti-
lizadas.

TECNICAS EXPERIMENTALES

1. Variacibn de la resistividad el&ctrica del material con la temperatura.
En las experiencias correspondientes a los materiales de alta pureza se
trabaj6é con un vacfo mejor que 10™%pa.

2, Difracci6n de Rayos X.

3. Metalografia Optica y electrfnica de barrido.

4. Andlisis semicuantitativo de las distintas fases mediante EDAX, _

5. AnSlisis de superficie mediante XPS. :

RESULTADOS Y DISCUSION

En las Figuras 1 y 2 se pueden ver las curvas de variacién de la: resis
tividad eléctrica con la temperatura, para todas las aleaciones estui:f.adas,
en distintas condiciones de ensayo. \

1a Tabla II muestra las temperaturas de transformaci6n medidas en las
experiencias de resistividad.

La Tabla III es un resumen de las estructuras cristalogréficas resul-
tantes y los pardmetros de red calculados, a partir de alqunos de los tra-
tamientos térmicos efectuados.

1. Transformacién a + B en Zr - Ti, 100 ppm de oxigeno.

Se ha medido una temperatura de transfommacifn a + o + B8, de 580°C. Es
te valor es mis alto que los de Scott y Farrar . (1) 'y menor que el de Etche
ssahar (2). Consideramos que el resultado de Etchessahar corresporderfa al
material de muy alta pureza y que el nuestro es bueno para un material con
100 ppm de oxfgeno, ya que la presencia de este elemento en la aleacifn es-
tabiliza la fase B. El pequefio campo de dos fases que aparece se debe a la
presencia de oxigeno [Ta +g8 = 621°C] . Durante el enfriamiento, aparece un
fenfmeno de histfresis, que atribuimos a la retenci6n de la fase 8 , que
transforma, a T = 570°C, directamente a la fase o , de estructura acicular.

Proponemos el diagrama de equilibrio de la Figura 3 para Zr - Ti con
100 ppm de oxfgeno, camo sintesis de los resultados de Blacktop (5) y los
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nuestros.

2. Material oon nitrSgeno y oxigeno.
_ Del andlisis de las temperaturas de transformacién medidas en las dis
tintas experiencias .(Tabla II)}, se infiere que:
a. se produce un estabilizaci6n relativa de la fase B .
b. se retiene B , y segln las velocidades de enfriamiento, las estructuras
que se encuentran son las siguientes (ver Tabla III):
i. templando en agua: se retiene 8 , y hay una cantidad muy pequena de
fase a , por haber recocido en el limite a + B / B.
ii. enfriando al aire: £ + a + w.
iii. enfriando lentamente, en hormo: B ~ a + B.

3. Aleacibn Zr - Sc.

La Figura 4 oorresponde al diagrama de equilibrio del sistema 2r - Sc
propuesto por B.J.Beaudry (2), donde se camparan los resultados de este tra
bajo. En el primer ciclo de calentamiento - enfriamiento, se observa reten-
ci6n de la fase B hasta 1015°C, en un camportamiento analogo al Zr-Ti. El
resto de las tenpera.turas de transfomacifn medidas son de muy diffcil in-
terpretaéidn, ya que, por el momento, desconocemos la ocontribuci6n de los
6xidos formados a la variaci6n de la resistividad eléctrica (Probablemente
dp / dT <0 ). Se estudi6 con XPS la superficie del material, hasta 1000 A,
antes y después de las experiencias de resistividad, observdndose en el se
gundo caso la formacién de 6xido de escandio y circonio, hasta esa profun-
didad. los resultados de difracci6n de Rayos X oconfimman estas mediciones.

CONCLUSIONES

1. A la luz de los nuevos resultados, surge el interés en realizar una revi
si6n del diagrama Zr - Ti, utilizando materiales de muy alta pureza, fun
damentalmente en lo que se refiere al contenido de oxfgeno y / o nitrS-
geno.

2. Para un material con aproximadamente 100 ppm de oxigeno proponemos el
diagrama de 2r -~ Ti que puede verse en la Figura 3.

3. La presencia de O+N estabiliza relativamente la fase 8, y amplia el cam
pa+B.

4. Dependiendo de la velocidad de enfriamiento, se obtiene, en el material
oon O+N, la fase hexagonal no campacta w.

5. La temperatura de transformacién o+a+8 para el Zr-6,5%Sc serfa aproxima
damente de 950°C, oon una retencifn relativa de la fase B durante los
enfriamientos.
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Tabla I: QOMPOSICION QUIMICA DE LAS ALEACTIONES ESTUDIADAS

ALEACION Zr (%at) | Ti (sat) [ Sc (tat) | O (%at) | N (%at)
Zr-Ti A 50 50 - 0,01 0,0005
Zr-Ti B 47,4 47,4 - 1,2 4,0
2r-Ti B oxid 47,0 47,0 - 2,0 4,0
Zr-sc 93,5 - 6,5 - . -

Tabla II: TEMPERATURAS DE TRANSFORMACION MEDIDDAS EN LAS EXPERTENCIAS DE R_E
SISTIVIDAD ELECTRICA.

MATERIAL VELOCIDAD | TEMPERATURA DE TRANSFORMACION | HISTERESIS CAMPO
°C/h | o+a+f | a+f+8 | B+a+B | a+fra (°C) BIFASIQO
A 200 580 625 570 520 55 45
A 100 580 625 580 535 45 45
B 60 565 710 630 520 80 145
B 300 540 715 580 480 135 175
B I oxid 200 555 710 610 505 100 155
B 2 oxid 90 560 705 610 515 95 145
B 3 oxid 60 565 705 - - - 140
B 4 oxid 200 450 655 530 445 125 205
Zr-sc 1 |, 140 950 | 1050*| 1015 830 35 200
Zr-Sc 2 140 850 | 1060 | 1000 820 60 210

* corresponde a valor extrapolado

Tabla III:TRATAMIENTOS TERMIQOS.ESTRUCTURAS CRISTALOGRAFICAS.PARAMETROS DE RED

MATERIAL TRATAMIENTO ESTRUCTURA PAgAMEI‘K)S CDE RED é‘;;
A 1000°C.Tamplado en agua hep 3,11 4,91 1,576
800°C - 2hs.Enfriado en hcp 3,10 4,92 1,586
horno bee 3,45 - -
. 800°C - 2hs.Enfriado en hcp 3,10 4,93 1,587
_ hormo. Laminado bee 3,43 - -
B 700°C - 72hs.Templado hcp 3,05 4,87 1,597
en agua bce 3,46 - -
825°C - 24hs.Enfriado hcp 3,19 4,98 1,561
en aire. hex 5,57 3,61 0,648
Sin tratamiento.lamina. hep 3,24 5,15 1,590
Zr-Sc Laminado.Resistividad hcp 3,24 5,16 1,596
Prob.hex - - -
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Figura 2:Variacidn de la resisti-
vidad eléctrica con la temperatu-
ra para dos ciclos de calentamien
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